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Abkürzungs- und Formelzeichenverzeichnis 
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Eg eV Energie der Bandlücke in Elektronenvolt 
FD Å-2 Dietzelsche Feldstärkewert 
FF % engl. fill factor (dt. Füllfaktor) 
ħ J*s Planck’sche Wirkungsquantum 
I A Strom 
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1. Einleitung 
Im Rahmen der Energiewende, welche in Deutschland mit dem EEG14 (Erneuerbare Energien 
Gesetz) beschlossen wurde, soll der Anteil an erneuerbaren Energien bis zum Jahre 2050 min-
destens 80 % der gesamten Stromversorgung betragen. Dabei wird ein Ausbau der jährlich in-
stallierten Solarmodule (aktueller Marktanteil ~1%) um 2500 Megawatt pro Jahr angestrebt[1]. 
Abbildung 1 zeigt die CO2-Äquivalente, welche durch die Nutzung von erneuerbaren Energien 
im Bereich der Stromerzeugung (dunkelblaue Balken), Wärmeverbrauch (hellblaue Balken) so-
wie im Verkehrswesen (grüne Balken) bisher im jeweiligem Jahr eingespart werden konnten. 
Im Jahre 2015 entsprach dies bereits 156,1 Millionen Tonnen CO2-Äquivalente[2]. 2017 wird 
das EEG erneut novelliert werden, so dass die staatlich garantierten Preise für den erzeugten 
Strom weiter fallen und die erneuerbaren Energien dem freien Wettbewerb standhalten müs-
sen[3]. 
 
Abbildung 1: Vermiedene Treibhausgas-Emissionen pro Jahr je nach Anwendung durch die Nutzung er-
neuerbarer Energien in Millionen Tonnen CO2-Äquivalenten: Bruttostromerzeugung durch erneuerbare 
Energien – dunkelblaue Balken, Endenergieverbrauch Wärme aus erneuerbaren Energien – hellblaue Bal-
ken sowie Endenergieverbrauch Verkehrswesen aus erneuerbaren Energien – grüne Balken[2] 
Um den Anforderungen der Energiewende gerecht zu werden, müssen neben Windkraft und 
weiteren Erzeugungsmethoden die gefertigten Solarzellen sowie -module effizienter und deut-
lich günstiger werden. Die Stromgestehungskosten im Jahre 2015 betrugen für Solarenergie 
8,7 ct/kWh (zum Vergleich: Windenergie 6–8,9 ct/kWh; fossile Brennstoffe 7–11 ct/kWh)[4]. 
Die hierfür hergestellten Solarzellen basieren aktuell zu 90 % auf kristallinem Silicium[5]. Die-
ser hohe Marktanteil im Vergleich zu anderen Halbleitermaterialien erklärt sich mit den hohen 
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Effizienzen (zurzeit 16–22 % je nach Zellarchitektur und Wafermaterial) bei gleichzeitiger 
Möglichkeit der industriellen Massenproduktion. Dabei wird neben monokristallinem haupt-
sächlich multikristallines Silicium (65 % Marktanteil im Jahr 2015) eingesetzt. Aktuell werden 
nahezu 100 % der Metallisierungen (sowohl Vorder- als auch Rückseitenmetallisierungen) mit-
tels Siebdruck aufgebracht, welcher auch noch im Jahr 2026 einen Marktanteil von mindestens 
über 60 % aufweisen wird. Bei Verwendung einer vollflächigen Aluminiumschicht als Rück-
seitenmetallisierungen sind mit derart prozessierten Solarzellen Effizienzen von circa 18 % 
(2015) und im Jahr 2026 bis zu 20 % mit multikristallinem Silicium erreichbar[6]. Um die am-
bitionierten Ziele aus dem EEG14 und der ITRPV (International Technology Roadmap for Pho-
tovoltaic) zu erreichen, müssen entweder neue Technologien gefunden werden oder aktuell be-
stehende Systeme verbessert werden. Zudem wird in naher Zukunft die Ausnahmeregelung der 
PV-Industrie für die RoHS-Verordnung (engl. Restriction of Hazardous Substances) nicht mehr 
statthaft sein und hierfür müssen Materialien entwickelt werden, welche den Anforderungen 
entsprechen – indem beispielsweise kein Bleioxid mehr in den Solarmodulen enthalten ist. 
Trotz des heute schon globalen Einsatzes von Solarzellen sowie der intensiven weltweiten For-
schung sind bis jetzt nicht alle Prozesse und Mechanismen der Zellfertigung bis ins Detail ver-
standen. 
In der vorliegenden Arbeit sollen Untersuchungen der Kontaktierungsausbildung der Vorder-
seitenmetallisierung auf multikristallinem Silicium durchgeführt werden. Ziel ist es dabei, ein 
detailliertes Verständnis der während der Kontaktierung ablaufenden Prozesse zu entwickeln, 
um das Wirkungsgradpotential von multikristallinen Solarzellen vollständig nutzen und beste-
hende Systeme verbessern zu können. Der Fokus der Arbeiten liegt im Allgemeinen auf der 
Dispersionszusammensetzung der Vorderseitenmetallisierung und im Speziellen auf dem Sil-
bertransport in den für die Metallisierung eingesetzten Gläsern. Dabei sollen Abhängigkeiten 
der Kontaktierung hinsichtlich der Glaszusammensetzung als auch einer möglichen -vorbe-
handlung erarbeitet werden. 
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2. Theorieteil 
2.1 Multikristalline Si-Solarzelle 
2.1.1 Prinzip der Solarzelle 
Im Jahre 1839 beobachte A. E. Becquerel eine lichtabhängige Spannung zwischen zwei Elekt-
roden, welche in einem Elektrolyten getaucht waren. Der damals gefundene so genannte Pho-
toeffekt wurde 1954 erstmals zur Stromerzeugung in einer Solarzelle mit einer Effizienz von 
6 % genutzt[7]. Eine Solarzelle ist eine Halbleiterdiode, welche aus einer Serienschaltung einer 
p-leitenden und einer n-leitenden Schicht besteht. Als Halbleiter wird üblicherweise Silicium 
verwendet. Die p-leitende Schicht wird durch Dotierung mit dreiwertigen Atomen wie Bor 
(Elektronenakzeptor), die n-leitende Schicht durch Dotierung mit fünfwertigen Atomen wie 
Phosphor (Elektronendonator) erzeugt. Im vierwertigen Silicium werden durch den dreiwerti-
gen Akzeptor Elektronen-Fehlstellen eingebaut, welche Löcher genannt werden und als posi-
tive Ladungsträger betrachtet werden können. Der n-dotierte Bereich wird durch einen Elekt-
ronen-Donator erzeugt, wodurch zusätzliche frei bewegliche Elektronen gebildet werden (Ab-
bildung 2). 
 
Abbildung 2: Dotiertes Silicium mit Phosphor als Elektronendonator mit freiem Elektron (negative La-
dung) und Bor als Elektronenakzeptor mit Elektron-Fehlstelle (positive Ladung)
Theorieteil 
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An der Kontaktfläche der beiden unterschiedlich dotierten Schicht diffundieren Löcher aus der 
p-leitenden in die n-leitende Schicht und umgekehrt (Diffusionsstrom). Dieser Prozess findet 
aufgrund der Konzentrationsunterschiede zwischen den jeweiligen Majoritäts-Ladungsträger 
(resultierend aus der jeweiligen n- beziehungsweise p-Dotierung der einzelnen Schichten) statt. 
Durch die Diffusion von Elektronen aus der n-leitenden in die p-leitende Schicht verbleiben in 
dieser positive Ladungszentren (Minoritätsladungsträger). In der p-leitenden Schicht hingegen 
entstehen durch die Diffusion der Löcher in die n-leitende Schicht negative Ladungen. Diese 
Ladungszentren sind an das Kristallgitter gebunden und werden als stationär bezeichnet. Be-
dingt durch die entstehenden, stationären, negativen Ladungen im p-Bereich werden Elektronen 
aus dem n-Bereich daran gehindert, weiter in den p-Bereich zu diffundieren. Dadurch bildet 
sich zwischen p- und n-leitender Schicht ein elektrisches Feld entgegen der Diffusionsrichtung 
der jeweiligen Majoritätsladungsträger aus (Feldstrom). Dieser Bereich wird Raumladungszone 
(RLZ) genannt und ist nach außen hin neutral geladen. Im thermischen Gleichgewicht sind 
Diffusions- und Feldstrom gleich groß und entgegengesetzt; es wird ein vollständiger Konzent-
rationsausgleich im Halbleiterverbund verhindert. 
Liegt eine Spannungsquelle mit dem Pluspol an der p-leitenden Schicht an, werden die La-
dungsträger vom gleich geladenen Pol abgestoßen und bewegen sich in die Richtung der Raum-
ladungszone. Aufgrund der Polung werden in die n-leitende Schicht stetig Elektronen in die 
Diode eingebracht. Da die Anzahl an Elektronen und Löcher im System, bedingt durch die Do-
panten-Konzentration, konstant ist, werden die Elektronen nach der Kombination in der RLZ 
von Loch zu Loch in der p-leitenden Schicht Richtung angeschlossenem Pluspol transportiert 
und ein Strom kann fließen. Bei der Polung der Diode in Sperrrichtung liegt der Pluspol an der 
n-leitenden Schicht an. Die beweglichen Ladungsträger werden vom jeweils gegensätzlich ge-
ladenen Pol angezogen. Diese Polung liegt in einer Solarzelle vor. Bedingt dadurch kann kein 
Stromfluss stattfinden, so lange die Zelle nicht beleuchtet wird und keine Ladungsträger gebil-
det werden. 
In einer Solarzelle soll Strom durch die Nutzung von Sonnenlicht unter Nutzung des photo-
elektrischen Effektes im Halbleiter erzeugt werden. Die dotierten Schichten in einer Solarzelle 
(200 µm Gesamtdicke) weisen dabei stark unterschiedliche Dicken auf. Die dickere Schicht 
wird dabei Basis genannt und die dünnere Schicht Emitter (Dicke ≤ 0,3 µm)[8]. In Abbildung 3 
ist die Basis p-dotiert (gelber Bereich), während der Emitter n-dotiert ist (grüner Bereich). Im 
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Bereich der RLZ (hell-schraffierter Bereich zwischen Emitter und Basis) werden durch Son-
neneinstrahlung freie Ladungsträger generiert und aufgrund der Polung in Sperrrichtung die 
gebildeten Elektron-Loch-Paare separiert. Die Löcher gehen in die p-leitenden und die Elekt-
ronen in die n-leitende Schicht über. Es kommt zum Stromfluss in Sperrrichtung der Diode. Der 
entstandene Strom kann über vorder- und rückseitig aufgebrachte Kontakte (hellgrau bezie-
hungsweise grau) abgegriffen werden und wird Photostrom genannt. Das Entstehen von Elekt-
ron-Loch-Paaren hängt dabei von der Bandlücke zwischen Leitungs- und Valenzband des halb-
leitenden Materials (Si Eg = 1,1 eV) sowie von der Energie des einfallenden Photons (E = ħ•ν) 
ab. Gilt 
 ħ•ν	≥	Eg, Gl. 1 
so ist die Energie des einfallenden Photons hoch genug, um ein Elektron aus dem Leitungsband 
des Halbleiters in das Valenzband anzuregen. 
 
Abbildung 3: schematischer Aufbau einer kristallinen Si-Solarzelle mit Vorderseiten- (hellgrau) und Rück-
seitenkontakten (grau) sowie Antireflexionsbeschichtung (blau – ARC) und dotierten Bereichen 
(grün – n-dotierter Emitter; gelb – p-dotierte Basis). Die RLZ ist als helle Schraffierung zwischen Emitter 
und Basis ausgeführt 
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2.1.2 Energieeffizienz und Verluste 
2.1.2.1 Kenngrößen der Energieeffizienz und Widerstände 
In Abbildung 4 ist die unter Beleuchtung aufgenommene I-U-Kennlinie (Hellkennlinie) einer 
Solarzelle gezeigt. Es sind die charakteristischen Messwerte angegeben: Kurzschlussstrom-
dichte Jsc (engl. short circuit), Leerlaufspannung Uoc (engl. open circuit), Arbeitspunkt Pmpp 
(engl. maximum power point) sowie die zugehörige Stromdichte am Arbeitspunkt Jmpp und 
Spannung am Arbeitspunkt Umpp. Die Hellkennlinie wird durch Beleuchtung mittels einer 
Lichtquelle erhalten, welche das Sonnenspektrum AM1.5 simuliert. Dieses Spektrum entspricht 
der Sonneneinstrahlung auf der Erde unter einem Einfallwinkel von 48,2° mit einer Beleuch-
tungsstärke von 1000 W/m2. AM steht dabei für air mass und die nachstehende Zahl gibt an, 
welche Strecke das Licht durch die Atmosphäre zurückgelegt hat. AM0.0 steht dabei für das 
Sonnenspektrum im Weltall und AM1.0 für einen Sonnenlichteinfall von 90° am Äquator. 
 
Abbildung 4: Gemessene I-U-Kurve (Linie) einer Solarzelle mit markierten charakteristischen Messwerten: 
Jsc – Kurzschlussstromdichte, Uoc – Leerlaufspannung, Jmpp – Stromdichte am Arbeitspunkt, Umpp – Span-
nung am Arbeitspunkt und Pmpp – maximale Leistung 
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Die Kurzschlussstromdichte entspricht dem maximalen Strom, welcher von einer Solarzelle 
ohne angeschlossenen Verbraucher erzeugt wird und hängt von vier Faktoren ab: der Qualität 
des Halbleitermaterials, der Belichtungsstärke während der Messung, der Solarzellenfläche so-
wie der Qualität der Fertigungsprozesse der Solarzelle (Kapitel 2.1.2.2 und 2.1.2.3). Fließt hin-
gegen kein Strom, kann die Leerlaufspannung Uoc ermittelt werden. Die Leerlaufspannung 
hängt dabei von der Qualität des Halbleitermaterials (Si), der Bandlücke des Halbleiters und 
der Beleuchtungsstärke ab. Die Leerlaufspannung ist stets kleiner als die Bandlücke des Halb-
leiters und beträgt im Falle von multikristallinem Si (Eg = 1,1 eV) circa 0,6–0,7 V. 
Die Kenngröße des Füllfaktors FF (siehe Gl. 2) ist ein Maß für die Qualität der Solarzelle und 
reagiert sensibel auf Schwankungen einzelner Messwerte. Der Füllfaktor gibt das Verhältnis 
der theoretischen und der realen maximalen Leistung einer Zelle an. Je höher dieses Verhältnis 
ist, umso idealer verhält sich die Solarzelle. Reale Solarzellen erreichen zurzeit FF im Bereich 
von 75–82 %. Die Berechnung des Füllfaktors aus der gemessenen Leistung im Arbeitspunkt 
(Abbildung 4 – graues Viereck) und der theoretisch möglichen Leistung (Abbildung 
4 – gestricheltes Viereck) erfolgt nach: 
 
FF	= Jmpp ∗ Umpp
Jsc ∗ Uoc  
Gl. 2 
Die geläufigste Kenngröße einer Solarzelle ist die Effizienz η. Sie wird als Verhältnis zwischen 
der maximal nutzbaren, elektrischen Leistung Pmpp und der einfallenden Licht-Leistung PLicht 
definiert. Je nach Materialkonzept und Zellarchitektur schwanken diese Parameter und bestim-
men die Energieeffizienz der Solarzellen. Für kristalline Standardzellen ist eine theoretisch ma-
ximale Effizienz von η = 29,8 % möglich[9]: 
 
η = 
Pmpp
PLicht
 = 
Jsc ∗ Uoc ∗
ϕ
 Gl. 3 
In Gl. 3 ist Φ die auf die Fläche normierte einfallende Lichtleistung. Jsc, Uoc und FF werden aus 
der Messung einer mit Beleuchtung aufgenommenen Strom-Spannungs-Kurve erhalten (Hell-
kennlinie; Abbildung 4). In der Realität weicht die Kennlinie aufgrund verschiedener intrinsi-
scher Faktoren (Rekombinationen, optische Verluste) und extrinsischer Faktoren (Vorder- und 
Rückseitenmetallisierung) vom Idealfall ab – das heißt der Füllfaktor und die Effizienz werden 
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verringert. Diese Abweichungen werden bei realen Systemen durch serielle und parallele Wi-
derstände im Zellverbund sowie durch optische Verluste erzeugt. Parallel-Widerstände Rshunt 
(engl. shunt resistance; Abbildung 5) können durch Leckströme entlang der Zellgrenzen oder 
durch Kurzschlussströme von der Vorderseite auf die Rückseite entstehen. Diese beiden Fakto-
ren können durch Herstellungsschritte, zum Beispiel der Isolation der Zellkanten, minimiert 
werden. Eine Shunt-Widerstandverringerung kann zudem durch eine Beschädigung des Emit-
ters beim Einbrand der Zelle erzeugt werden. Die damit einhergehende verminderte Trennwir-
kung der RLZ wiederum verringert die Leerlaufspannung der Solarzelle. 
Neben dem parallelen Widerstand gibt es den seriellen Widerstand Rser, welcher sich aus den 
Einzelwiderständen Rbusbar, RLeiter (elektrischer Widerstand im Busbar [dt. Stromsammel-
schiene] beziehungsweise Leiterzüge der Vorderseitenmetallisierung), Rcontact;FS (Kontaktwider-
stand zwischen Metallisierung und Waferoberfläche auf der Vorderseite), Remitter (Schichtwider-
stand im Emitter), Rbasis (Schichtwiderstand des Basissiliciums) Rcontact;BS (Kontaktwiderstand 
zwischen Metallisierung und Waferoberfläche auf der Rückseite) sowie Rbs;metallization (elektri-
scher Widerstand der Rückseitenmetallisierung) entlang des Zellverbundes wie folgt zusam-
mensetzt[10] und in Abbildung 5 im Ersatzschaltbild nach dem 2-Dioden-Modell eingetragen 
ist[11]: 
Rser	=	Rbusbar	+	RLeiter	+	Rcontact;FS	+	Remitter	+	Rbasis	+	Rcontact;BS	+	RBS; metallization Gl. 4 
Im 2-Dioden-Modell werden zwei Dioden im Ersatzschaltbild zur Erklärung der Solarzellenei-
genschaften verwendet: Die erste weist ideale Eigenschaften (Idealitätsfaktor n = 1) auf und in 
der zweiten Diode werden alle Abweichungen vom idealen Verhalten dargestellt (n = 2). 
 
Abbildung 5: Ersatzschaltbild einer Solarzelle nach dem 2-Dioden-Modell: Iph – Photostrom, Rser – serieller 
Widerstand, Rshunt – Shunt-Widerstand 
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Von allen Bestandteilen des seriellen Widerstandes in Gl. 4 sind folgende Widerstände mittels 
Metallisierungspasten beeinflussbar: Rcontact; BS, Rcontact; FS sowie die beiden Leitbahnwider-
stände RLeiter und Rbusbar. Der serielle Widerstand beeinflusst die Nutzbarkeit der in der Zelle 
generierten Ladungsträger. Wenn Rser zu hoch ist, sinkt die Diffusionsgeschwindigkeit der La-
dungsträger im Silicium und diese rekombinieren im Wafermaterial. Zudem können diese nicht 
vom Si in die aufgebrachten Metallkontakte auf Vorder- und Rückseite übergehen. Dadurch 
kann der generierte Strom nicht genutzt werden und die Effizienz der Zelle sinkt. 
2.1.2.2 Optische Verluste 
2.1.2.2.1 Texturierung 
Nach Gl. 3 ist die Zelleffizienz direkt proportional zur einfallenden Lichtmenge. Um diese zu 
maximieren, soll die Reflexion an sowie die Abschattung auf der Zelloberfläche mittels den 
nachfolgenden Prozessen und Materialien minimiert werden. 
Eine Texturierung wird durch nasschemische Prozesse realisiert. Je nach Art des verwendeten 
Siliciums – mono- oder multikristallin – unterscheiden sich die Nassbäder grundlegend in ihrer 
Zusammensetzung: Für monokristallines Silicium werden bevorzugt basische Ätzlösungen ba-
sierend auf Tetramethylammoniumhydroxid[12] oder auf Kaliumhydroxid in Isopropylalkohol 
verwendet[13]. Die Waferoberfläche weist anschließend zufällig gebildete Pyramiden auf. Die 
Texturierung von multikristallinem Silicium erfolgt mit sauren Ätzlösungen. Hauptsächlich 
wird eine Mischung aus Flusssäure und Salpetersäure verwendet[14,15]. Nach dem Texturie-
rungsprozess weist die Oberfläche Vertiefungen auf, in denen mehrfache Absorption und Re-
flexion möglich sind (Abbildung 6)[16]. 
In Abbildung 6-a ist die texturierte Oberfläche von multikristallinem Si in der Aufsicht mittels 
REM abgebildet. Abbildung 6-b zeigt die Oberfläche schematisch im Querschliff. Nachdem 
das Licht auf das Silicium trifft (blaue und braune Linien), wird ein Teil des Lichtes im Material 
absorbiert und ein Teil reflektiert. Durch die gekrümmte Oberfläche trifft das Licht nach der 
Reflexion erneut auf den Wafer und wird teilweise absorbiert. Dieser Prozess kann mehrmals 
stattfinden, bis das verbleibende, mehrfach reflektierte Licht die Vertiefung verlässt. Aufgrund 
dieses Ganges können mehr Photonen des Lichtes zur Generierung von Ladungsträgern beitra-
gen und den Wirkungsgrad der Solarzelle steigern[17]. 
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Abbildung 6: a) Aufsicht texturiertes multikristallines Silicium (REM – 2000-fache Vergrößerung); 
b) Schema zweier einfallender Lichtstrahlen (Light 1 – braun und Light 2 – blau) mit primärer Reflexion 
(FR – first reflexion) und sekundärer Reflexion (SR – secondary reflexion)[15] 
2.1.2.2.2 Antireflexionsschicht 
Um Reflexionen des einfallenden Lichtes auf der Vorderseite der Solarzelle weiter zu minimie-
ren und somit den Wirkungsgrad zu maximieren, wird eine Antireflexionsschicht (engl. anti-
reflection coating ARC) auf die Solarzelle aufgebracht[18]. Die Verringerung der Reflexion wird 
durch eine destruktive Interferenz des einfallenden Lichtes in der Schicht erzielt. Ein einfallen-
der Lichtstrahl wird zum einen Teil an der Grenzfläche Luft–ARC reflektiert und zum anderen 
Teil durchdringt das Licht die ARC-Schicht. Anschließend kann das Licht an der Grenzfläche 
ARC–Si reflektiert werden. Besitzen beide reflektierten Lichtstrahlen (vom Silicium und von 
der ARC) die gleiche Amplitude und überlagern sich, kommt es zum Auslöschen durch Inter-
ferenz des reflektierten Lichtes. Dies ist der Fall, wenn die Dicke der ARC ¼ der eingestrahlten 
Wellenlänge aufweist. Die Abscheidung der ARC erfolgt über ein PECVD-Verfahren von 
SixNy, SiO2, MgF2, ZnS, TiO2, MgO, porösem Silicium oder einer Kombinationen derer[19]. Bei 
der Abscheidung von Siliciumnitrid mittels PECVD kann prozessbedingt bis zu 18 at% Was-
serstoff eingelagert werden[20]. Dieser kann während des Einbrandes in das Silicium des Wafers 
eindiffundieren und Defekte im Silicium passivieren, welche sonst zu Verlusten in der Zelleffi-
zienz durch Verringerung der Ladungsträgerlebensdauer führen würden[21,22]. 
2.1.2.2.3 Vorderseitenmetallisierung 
Bedingt durch die Lichtundurchlässigkeit der Vorderseitenmetallisierung entstehen optische 
Verluste. Die Abschattung durch die Metallisierung kann durch die Abscheidung von möglichst 
schmalen Leiterzügen sowie optimierter Fingergeometrie reduziert werden[23]. Je höher die me-
tallisierte Fläche auf den Wafern ist, umso niedriger wird der serielle Widerstand[24]; jedoch 
a) b) 
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werden die Abschattungsverluste gesteigert. Das Design der Frontseitenmetallisierung muss 
dementsprechend sorgfältig gestaltet werden. 
2.1.2.3 Rekombinationsverluste 
2.1.2.3.1 Allgemeines 
Zur Nutzung des erzeugten Stromes müssen die bei Bestrahlung erzeugten Minoritätsladungs-
träger zur Raumladungszone diffundieren. Die Güte des Siliciums bestimmt dabei die maximale 
Konzentration an Ladungsträgern, welche im System – zusätzlich zu denen, welche im thermi-
schen Gleichgewicht intrinsisch vorhanden sind – erzeugt werden können, und deren Lebens-
dauer τ (= Zeitraum, in welchem die freien Ladungsträger bestehen ohne zu rekombinieren). Je 
höher die Qualität des Siliciums ist, umso weniger Rekombinationszentren sind im Material 
vorhanden, die Lebensdauer der Ladungsträger wird verlängert und somit ist die nutzbare Leis-
tung Pmpp höher. Die I-U-Kennlinie der Zelle wird von den Rekombinationsverlusten der La-
dungsträger im Wafermaterial beeinflusst[25]. Als Rekombinationsverluste werden all die Ver-
luste in der elektrischen Leistungsfähigkeit einer Solarzelle genannt, bei denen generierte, freie 
Ladungsträger innerhalb des Wafermaterials rekombinieren und anschließend nicht für die Er-
zeugung von elektrischen Strom zur Verfügung stehen. Dabei können Elektronen, welche durch 
Strahlung in das Leitungsband angehoben wurden, zurück ins Valenzband des Siliciums re-
laxieren. Die Energieabgabe kann dabei sowohl unter Abgabe von Strahlung als auch ohne 
Strahlungsabgabe erfolgen. Es werden dabei verschiedene Mechanismen unterschieden, welche 
nachfolgend kurz beschrieben werden. 
2.1.2.3.2 Strahlende Rekombination 
Dieser Prozess ist die Umkehr der Ladungsträgererzeugung. Während der Bestrahlung wird ein 
Elektron unter Aufnahme eines Photons mit ausreichender Energie nach Gl. 1 in ein höheres 
Energieniveau angeregt. Unter Abgabe einer elektromagnetischen Welle mit der Energie der 
Bandlücke kann das Elektron zurück in den Ausgangszustand relaxieren. Dieser Vorgang ist 
abhängig von der Anzahl zuvor gebildeter Ladungsträger und erfolgt statistisch verteilt im Be-
reich im Halbleitermaterial.  
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2.1.2.3.3 Auger-Rekombination 
Bei der Auger-Rekombination als nicht-strahlende Rekombination handelt es sich um einen 
Rekombinationsprozess, in dem drei Ladungsträger involviert sind. Ein Ladungsträger, welcher 
mit einem Loch rekombiniert, gibt die Energie in Form kinetischer Energie an ein zweites Elekt-
ron anstatt die Energie als Photon abzugeben. Anschließend kommt es zur Relaxation des zwei-
ten Ladungsträgers unter Abgabe der kinetischen Energie an das Kristallgitter in Form von 
Schwingungen. 
2.1.2.3.4 Shockley-Read-Hall-(SRH-) Rekombination 
Die SRH-Rekombination zählt ebenfalls zu den nicht-strahlenden Rekombinationen und ist der 
Hauptmechanismus von Rekombinationsverlusten in Solarzellen. Im Silicium-Kristallgitter tre-
ten Störstellen auf, welche entweder intrinsisch in Form von Punktdefekten beziehungsweise 
Si-Gitterversetzungen vorliegen oder extrinsisch durch Dotieratome sowie herstellungsbe-
dingte Fremdatome (Eisen, Sauerstoff oder andere) hervorgerufen werden. Dabei werden in der 
Si-Bandlücke zwischen Valenz- und Leitungsband zusätzliche Energieniveaus innerhalb der 
verbotenen Zone gebildet. Elektronen können vom angeregten Zustand zunächst in die Zwi-
schenzustände (= Energieniveau der Störstelle) springen und anschließend ins Valenzband unter 
Abgabe von Energie an das Kristallgitter relaxieren[26]. Dort wird ein unbesetzter Zustand ein-
genommen. 
2.1.2.3.5 Oberflächenrekombination 
An der Oberfläche von Halbleitermaterialien sind ungebundene Bindungen (Energiezustände) 
durch fehlende Bindungspartner vorhanden. Diese können als freie Bindungen (engl. dangling 
bonds) oder gesättigt mit Fremdatomen (O2 oder H2O) vorliegen. Aufgrund dessen sind an der 
Oberfläche eine Vielzahl von verbotenen Zuständen zwischen Valenz- und Leitungsband des 
Siliciums vorhanden. Durch die Vielzahl der Energiezustände ist eine Relaxation von angereg-
ten Elektronen an der Oberfläche besonders leicht möglich. 
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2.1.3 Technische Umsetzung der kristallinen Standardsolarzelle 
 
Abbildung 7: Multikristalline Si-Solarzelle mit eingebrannter Vorderseitenmetallisierung bestehend aus ei-
nem Busbar und achtzehn randverbundenen Leiterzügen 
Der überwiegende Teil der heute hergestellten Solarzellen basiert auf der sogenannten kristal-
linen Standardsolarzelle (Abbildung 7). Der in der Zelle erzeugte Photostrom wird bei der kris-
tallinen Standardzelle mit Hilfe von eingebrannten Silberkontakten auf der Vorderseite und ei-
ner vollflächigen, eingebrannten Aluminium-Rückseite abgegriffen. Dazu wird zunächst ein 
Gemenge aus Silber- und Glas-Pulver hergestellt, welches in einem organischen Binder disper-
giert und zu einer keramischen Suspension verarbeitet wird. Anschließend erfolgt die Abschei-
dung der Paste auf den Silicium-Wafern mittels Siebdruck. Für die Zellherstellung wird aktuell 
sowohl mono- als auch multikristallines Silicium verwendet. Die gedruckte Struktur wird an-
schließend in einem kurzen Hochtemperaturschritt von wenigen Sekunden (engl. rapid thermal 
processing RTP) eingebrannt. Dabei sollte die eutektische Temperatur des Silicium-Silber-Sys-
tems von 836 °C nicht überschritten werden, um die Schädigung des Emitters durch zu große, 
sich während des Einbrandes bildende Silberausscheidungen zu vermeiden[27]. Während der 
thermischen Kontaktierung von multikristallinem Silicium wird zwischen der aufgebrachten 
silberhaltigen Metallisierung der Leiterzüge und dem Silicium des Wafermaterials das Kontakt-
mikrogefüge ausgebildet. Während der Aufheizphase wird Silber unter Oxidation als Ag2O im 
Glas gelöst[28,29]. Das gelöste Silber wird durch Diffusion von Ag+ im Glas und durch Konvek-
tion des Glases zur Waferoberfläche transportiert. Am Wafer wird die Antireflexionsschicht 
durch Reduktion des Silberoxides im Glas und Oxidation des Siliciumnitrids gelöst sowie 
durchdrungen. Dabei wird ein Mikrogefüge zwischen Silbermetallisierung und Siliciumober-
fläche ausgebildet. Dieses besteht aus einer elektrisch isolierenden, amorphen Grenzschicht 
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(Glas), welche in einer spezifischen, von der Zusammensetzung der verwendeten Sil-
ber-Glas-Dispersion abhängigen Konfiguration von Silber durchsetzt ist. Zwischen dem Silber 
der Metallisierung und dem Silicium bilden sich hierbei Kontakte aus. Das Mikrogefüge der 
Zwischenschicht bestimmt den elektrischen Kontaktwiderstand und dadurch die elektrische 
Leistungsfähigkeit der Solarzelle maßgeblich. Der Kontaktwiderstand zwischen der Vordersei-
tenmetallisierung und dem Silicium wird durch die Dispersionskomponenten Glas, Silber und 
möglicher Additive sowie des Einbrandregimes als Funktion von Temperatur und Zeit be-
stimmt. Wegen der komplexen Reaktionskaskade während des Einbrandes ist die wissenschaft-
liche Durchdringung und somit die wissensbasierte Kontrolle bisher nur eingeschränkt möglich. 
Diesbezügliche Entwicklungen werden daher bis heute empirisch betrieben. In den folgenden 
Kapiteln werden die in der Literatur diskutierten Ansätze für ein optimales Mikrogefüge detail-
liert erläutert: i) die Silberkristallittheorie und ii) die Silbernanopartikeltheorie. 
2.2 Grenzflächenausbildung Leiterzug–Silicium 
2.2.1 Silberkristallittheorie 
 
Abbildung 8: Schematische Darstellung eines Grenzgefüges nach der Silberkristallittheorie bestehend aus 
einer durchgehenden, amorphen Schicht, hauptsächlich durchsetzt mit Silberkristalliten und wenigen -kol-
loiden 
Das für eine hohe elektrische Leitfähigkeit optimale Mikrogefüge (Abbildung 8) zwischen Me-
tallisierung und Silicium besteht in der Silberkristallittheorie aus einer dünnen Glasschicht, 
welche von Silber in Form von kristallinem Silber > 100 nm durchsetzt ist[30–32]. Die Zusam-
mensetzung wird durch die Art und Menge an Glas sowie Additiven in der initialen Sil-
ber-Glas-Dispersion, der Einbrandatmosphäre und dem Wafermaterial bestimmt[33]. Anhand 
von monokristallinem, untexturiertem Silicium wurde gezeigt, dass die Silberkristallite das Si-
licium bis zu 150 nm tief penetrieren können[30]. Der Kontaktbildungsmechanismus nach Hong 
et al. ist hierbei nur detailliert hinsichtlich der Grenzfläche Silbermetallisierung–Silicium be-
schrieben. Das in der Untersuchung verwendete PbO-haltige Glas erweicht während des Ein-
brandes. Anschließend benetzt und löst das Glas die Antireflexionsschicht. Nachdem die ARC 
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komplett gelöst ist, wird das darunterliegende Silicium geätzt und parallel wird Silber im Glas 
gelöst. Während des Abkühlens können überschüssiges Si und Ag wieder ausgeschieden wer-
den. Dabei wächst sowohl das Silicium als auch das Silber epitaxial auf dem Wafer auf, was 
anhand der Röntgenbeugungsmustern von Silberkristalliten auf der Waferoberfläche gezeigt 
werden konnte[30,33,34]. Das Silber kristallisiert in den vom Glas im Silicium gebildeten Ätzgru-
ben. Neben den Silber- sind auch Bleiausscheidungen in bei zu hohen Temperaturen einge-
brannten Proben nachweisbar. Die Waferoberfläche ist vollständig von einer Glasschicht be-
deckt[35–37]. Mittels selektiven Rückätzens in der Reihenfolge HNO3–HF–HNO3 wird gezeigt, 
dass die meisten Silberkristallite von Glas bedeckt sind und nur wenige dieses durchdringen[38]. 
Die Kristallite ohne abdeckende Glasschicht sind die elektrisch aktiven Zentren und sollten 
einen sehr kleinen Übergangswiderstand zwischen Silbermetallisierung und Kristalliten bilden. 
Dieser niedrige Widerstand reicht zur Kompensation der glasbedeckten Silberausscheidungen. 
Die Glasschicht selbst ist isolierend. 
Ein ähnlicher Mechanismus wird von Schubert und Hörteis vertreten[32,39]. Dabei fungiert je-
doch nicht das Glas als Silbertransportmedium, sondern eine aus dem Glas entstehende flüssige 
Bleiphase. Abbildung 9 zeigt schematisch die sechs prinzipiellen Schritte der Kontaktausbil-
dung nach Schubert. Ein bleihaltiges Glas löst die ARC und benetzt anschließend das darunter-
liegende Si (Abbildung 9-a und -b). Anschließend bildet sich eine flüssige Bleiphase durch Re-
duktion des Bleioxides in der Glasschmelze durch das Silicium (Abbildung 9-c). In dieser flüs-
sigen Bleiphase wird Silber aus der Metallisierung gelöst und zum Si transportiert (Abbildung 
9-d). Die Blei-Silber-Schmelze ätzt das Silicium und hinterlässt pyramidenförmige Vertiefun-
gen. Während des Abkühlens separieren sich Blei und Silber entsprechend des Ag-Pb-Phasen-
diagramms[40]. In den Vertiefungen im Wafer wird während des Abkühlens Silber ausgeschie-
den[31]. Das elementare Blei wird unter Oxidation erneut im Glas gelöst oder scheidet sich am 
Silber der Metallisierungsschicht wieder aus[41]. 
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Abbildung 9: Kontaktbildungsmechanismus nach Schubert[39]. Die Kontaktbildung erfolgt über sechs Stu-
fen: a) ARC Lösung; b) Benetzung Si durch Glasfritte; c) Ausbildung flüssige Bleiphase; d) Silberlösung 
durch Blei; e) Ag-Pb-Schmelze löst Si; f) Rekristallisation von Ag in Ätzgruben 
Die Kontaktausbildung zwischen Silicium und Silbermetallisierung wird anhand von Modell-
proben untersucht. Dafür werden Solarzellen bei verschiedenen Temperaturen (770 °C und 
850 °C) für jeweils 30 s bei Spitzentemperatur eingebrannt und anschließend der spezifische 
Kontaktwiderstand bestimmt. Anschließend wird die Silbermetallisierung mittels Flusssäure 
selektiv rückgeätzt, wodurch die Direktkontakte Si–Ag entfernt werden. Daraufhin folgend 
wird ein erhöhter Kontaktwiderstand gemessen. Als letzter Schritt wird Leitsilber aufgetragen 
und der Kontaktwiderstand erneut vermessen. Der letzte gemessene Widerstand stimmt mit 
dem initialen Widerstand vor der selektiven Rückätzung überein. Dies und theoretische Berech-
nungen werden als Hinweis auf eine reine Direktkontaktierung zwischen Silber und Silicium 
gewertet. Diese Ergebnisse werden von Cabrera et al. in weiterführenden Arbeiten anhand von 
systematisch variierten Oberflächentexturen bestätigt[36–38]. Neben der Einbrandtemperatur und 
der Oberflächentextur ist die Menge an Silberausscheidungen ebenfalls von der Emitterqualität 
hinsichtlich Oberflächenkonzentration Phosphor und der Tiefe des Dopings abhängig[8,42]. Zu-
dem sind Gitterdefekte im multikristallinem Silicium sowie die Antireflexionsschicht Nuklea-
tionszentren für die Bildung von Silberkristallite während des Abkühlens nach dem Einbrand 
der Zellen[43]. Gegensätzlich wird die Qualität des Emitters in der Nähe der Kristallite disku-
tiert[44]: Die Emittergrenze und die Ladungsträgerkonzentration werden dort lokal ungleichmä-
ßiger. Dies soll jedoch nicht aus einer Schädigung, wohl aber aus einer Umordnung des Emitters 
resultieren. 
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2.2.2 Silbernanopartikeltheorie 
 
Abbildung 10: Schematische Darstellung eines Grenzgefüges nach der Silbernanopartikeltheorie bestehend 
aus einer dünnen, amorphen Schicht durchsetzt mit Silberkolloiden und teilweise direktem Kontakt zwi-
schen Silbermetallisierung und Wafer 
Eine dünne amorphe Grenzschicht, angereichert mit Silbernanopartikeln, bestimmt die Mikro-
struktur der Kontaktierungsfläche zwischen Silbermetallisierung und Silicium in der Silberna-
nokolloidtheorie (Abbildung 10)[45]. Die elektrische Leitung erfolgt dabei über einen Multitun-
nelmechanismus der Elektronen zwischen den Silbernanopartikeln in der amorphen Grenz-
schicht. Während bei dem Leitungsmechanismus über Kristallite in der Größenordnung  
200–500 nm[30] die Oberfläche des Siliciums nachhaltig geschädigt wird, ist die Kontaktausbil-
dung über eine mit Silbernanopartikeln angereicherte Glasschicht aufgrund der fehlenden Tie-
fenätzung nicht emitterschädigend. Anhand von kommerziellen Silber-Metallisierungs-Pasten 
wird dies von Li et al. untersucht[45]. Die Einbrandtemperatur wurde variiert, um den Einfluss 
der Kontaktqualität zu untersuchen (Abbildung 11). Der bei der „Corescan“-Messung 
weiß-markierte Bereich auf den Wafern in Abbildung 11-a zeigt hohe Kontaktwiderstände auf. 
Die Verwendung einer zu hohen Einbrandtemperatur führt zu einer inhomogenen Kontaktie-
rung und lokalen Shunts (rote Bereiche) über die Solarzelle (Abbildung 11-c). Die homogenste 
Kontaktierung kann bei einer mittleren Temperatur erreicht werden (Abbildung 11-b). In Quer-
schliffen wird gezeigt, dass bei der niedrigsten Einbrandtemperatur die Antireflexionsschicht 
als unregelmäßige Schicht noch vorhanden ist[46]. Die Glasschicht ist hierbei mit vielen Silber-
kolloiden durchsetzt[47]. Die Anzahl der Kolloide nimmt bei Erhöhung der Temperatur ab und 
die Siliciumnitridschicht wird komplett entfernt. Anhand von TEM-Aufnahmen wird eine circa 
5 nm dicke Glasschicht zwischen den einzelnen Silberkolloiden nachgewiesen[48]. Diese isolie-
rende Schicht sollte somit eine Dicke unterhalb der Tunneldistanz aufweisen[49]. Durch die Ver-
wendung einer zu hohen Einbrandtemperatur wird die Anzahl der Kolloide erneut geringer und 
ein Kristallitwachstum von Silber ins Silicium kann nachgewiesen werden. Es kommt zur Ost-
wald-Reifung der Nanopartikel, wodurch das thermodynamisch ungünstige Oberflächen-Volu-
men-Verhältnis reduziert wird[50,51] und dabei tragen diese zum Wachstum der Kristallite bei. 
Die daraus resultierende Kolloid-Verarmungszone in der amorphen Grenzschicht in Kombina-
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tion mit einer wachsenden Glasschichtdicke führt dabei zu lokalen Kontaktwiderstandserhö-
hungen[47,48,52]. Diese Zone kann durch erhöhte Abkühlraten minimiert werden, wodurch der 
Tunnelmechanismus optimiert werden kann[48]. 
 
Abbildung 11: „Corescan“-Messung für die Kontaktwiderstandsverteilung anhand von Spannungsmessun-
gen zur Detektion von Rekombinationszentren über die gesamte Zellfläche bei Verwendung von a) zu nied-
riger, b) optimaler und c) zu hoher Einbrandtemperatur. Weiß entspricht nicht kontaktierten, violett opti-
mal kontaktierten und rot emittergeschädigten Bereichen[45] 
Beide Thesen, i) Silberkristallittheorie und ii) Silbernanopartikeltheorie, basieren auf ex-situ 
durchgeführten Gefüge-Eigenschafts-Korrelationen und konnten messtechnisch bisher nicht di-
rekt bewiesen werden. In jedem Falle ist jedoch der Transport des Silbers innerhalb des in der 
Silberdispersion enthaltenen Glases zur Bildung der Kontaktschicht von fundamentaler Bedeu-
tung. 
2.3 Eigenschaften und Struktur von Glas 
Gläser sind aus physikalisch-chemischer Sicht unterkühlte, gefrorene Flüssigkeiten[53] und be-
sitzen eine amorphe Struktur. Während der langsamen Abkühlung einer Schmelze kommt es 
am Erstarrungspunkt (Ts), bedingt durch einen Kristallisationsvorgang, zu einer sprunghaften 
Zustandsänderung (zum Beispiel des Volumens, der spezifischen Wärmekapazität oder der Ent-
halpie; Abbildung 12). Der so entstandene Kristall befindet sich im thermodynamischen Gleich-
gewicht. Während der Abkühlung von beispielsweise Siliciumdioxid bilden SiO4-Tetraeder ein 
dreidimensionales, regelmäßiges Netzwerk in dem sie flächen-, kanten- oder eckenverknüpft 
vorliegen können (Abbildung 13-a). 
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Bei der raschen Abkühlung einer Schmelze hingegen kann die Viskosität durch die dreidimen-
sionale Verknüpfung der enthaltenen Oxide am Erstarrungspunkt derart ansteigen, dass es nicht 
zu einem geordneten, regelmäßigen Erstarren und Kristallisieren sondern zum „Einfrieren“ ei-
ner zufälligen Anordnung vergleichbar zu einer Flüssigkeit kommt. Während der Abkühlung 
bleibt jedes Silicium-Ion als Zentralatom vergleichbar zur Kristallisation von vier Sauerstoffen 
tetraedrisch koordiniert; das dreidimensionale Netzwerk entsteht hierbei jedoch nur aus der 
Eckverknüpfung der Tetraeder. 
 
Abbildung 12: Zustandsänderung am Beispiel des Volumens einer Schmelze (Linie), welche kristallisie-
rend (Kristall; durchgehende Linie) oder amorph (Glas; gepunktete Linie) erstarrt, in Abhängigkeit der 
Abkühlgeschwindigkeit. Ts – Schmelztemperatur; Tg – Glasübergangstemperatur[54] 
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Abbildung 13: zweidimensionales Schema (Aufsicht) des Netzwerkes von SiO2 in kristalliner (a) und 
amorpher (b) Form nach Zachariasen[55]. Das jeweilige, vierte Sauerstoff-Atom liegt entweder ober- oder 
unterhalb der Zeichnungsebene. Schwarze Kreise – Silicium; weiße Kreise – Sauerstoff 
Bedingt durch die schnellere Abkühlrate der SiO2-Schmelze wird weder die Periodizität noch 
die Symmetrie eines Kristalles im Aufbau der vernetzten Tetraeder erreicht. Somit sind die Si-
licium-Sauerstoff-Tetraeder in einem Glas im Gegensatz zum SiO2-Kristall nicht isostrukturell 
zueinander. In einem Kristall herrscht eine regelmäßige dreidimensionale Anordnung der 
SiO2-Tetraeder (Fernordnung; Abbildung 13-a), währenddessen diese Ordnung bei Gläsern nur 
auf die SiO2-Tetraeder selbst bezogen ist (Nahordnung; Abbildung 13-b)[56]. Der so erhaltene 
Glaszustand ist metastabil: Er besitzt eine höhere innere Energie als der Kristall mit vergleich-
barer Zusammensetzung. Eine Zustandsänderung erfolgt nicht sprunghaft, sondern im Tempe-
raturbereich des Glasübergangs mit der Kenngröße Glastransformationstemperatur Tg (Abbil-
dung 12). Die Glasübergangstemperatur hängt neben der Zusammensetzung auch von der Ab-
kühlgeschwindigkeit ab: Je schneller die Schmelze abgekühlt wurde, umso höher liegt Tg[54,57].  
Für die Erklärung der Glasbildung sind verschiedene Ansätze in der Literatur bekannt; die zwei 
bekanntesten Theorien sind von Zachariasen und Dietzel. Es gelten nach Zachariasen vier 
grundlegende Regeln, um eine Glasbildung zu ermöglichen: i) ein Sauerstoff ist nicht mit mehr 
als zwei Kationen verknüpft, ii) die das Kation umgebende Anzahl an Sauerstoffen muss mög-
lichst klein sein, iii) die Koordinationspolyeder sind ecken- und nicht kanten- oder flächenver-
knüpft und iv) mindestens drei Ecken eines Polyeders mit einer Eckenzahl <6 müssen verknüpft 
sein[55]. Das Modell der Glasbildung nach Dietzel ist die Feldstärke-Theorie [58]. In Anlehnung 
an die Coulombschen Gesetze werden neben den Ionenradien und Koordinationszahlen die 
Wechselwirkung eines Anions und eines Kations wie folgt betrachtet: 
a) b) 
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K	=	 1
4πε
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ZK	–	Wertigkeit des Kations; ZA	–	Wertigkeit des Anions; 
	– Elementarladung; rK	–	Radius des Kations; rA	– 	Radius des Anions; 
a	– rK	+	rA; ε – Dielektrizitätskonstante 
Gl. 5 
Die Größe K ist ein relatives Maß für die zwischen zwei Ionen herrschenden Wechselwirkun-
gen. Bezieht man die Kraftwirkungen nur auf das Kation, erhält man den Dietzelschen Feld-
stärkewert F, welcher die relative Kraftwirkung eines Kations auf ein Sauerstoffion angibt 
(a =	 + ): 
 =  
Gl. 6 
Während der Abkühlung einer Mehrkomponentenschmelze zeigt jedes Kation das Bestreben, 
sich mit der für es optimalen Sauerstoffanzahl zu umgeben. Bei vorhandener Differenz werden 
die Kationen mit der höheren Feldstärke bevorzugt mit Sauerstoffionen koordiniert. Nach Diet-
zel muss ∆FD ≤ 0,3 sein, um das glasige Erstarren zu ermöglichen[58]. Je kleiner der Feldstärke-
unterschied ist, umso leichter erstarren die Schmelzen glasig. 
Neben dem bereits erwähnten Siliciumdioxid gibt es weitere Oxide, welche durch geeignete 
Abkühlbedingungen ohne weitere Hilfsmittel amorph erstarrt werden können und Netzwerk-
bildner genannt werden; diese sind in Tabelle 1 aufgeführt. Zudem gibt es sogenannte Netz-
werkwandler und Zwischenoxide. Netzwerkwandler verringern die Vernetzung der Polyeder 
des jeweiligen Netzwerkbildners und werden in Kapitel 2.3.1 näher erläutert. Zwischenoxide 
sind Oxide, welche je nach Art und Konzentration die Netzwerkbildung unterstützen oder als 
Netzwerkwandler fungieren können; alleine sind sie meist nicht in der Lage, ein Glas zu bilden. 
Als Beispiel dient hier das Al2O3, welches in Alkalialuminosilikatgläsern bei einem molaren 
Verhältnis von Na2O/Al2O3 > 1 tetraedisch koordiniert ist und als Netzwerkbildner wirkt. Durch 
Absenkung des Verhältnisses auf kleiner eins sind nicht ausreichend Na+-Ionen im Glas vor-
handen, um den Ladungsausgleich für die [AlO4]--Tetraeder bereit zu stellen und das Alumi-
nium wird sechsfach vom Sauerstoff koordiniert; damit fungiert das Al2O3 als Netzwerkwand-
ler. 
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Tabelle 1: Einteilung von Oxiden nach ihrer Funktion in Gläsern und deren Koordinationszahl (KZ) sowie 
der zugehörige Feldstärkenbereich: Netzwerkbildner, Netzwerkwandler sowie Zwischenoxide[54,55,57] 
Netzwerkbildner 
KZ = 3 oder 4 
FD = 1,4–2,0 Å-2 
Zwischenoxide 
KZ > 6 
FD = 0,5–1,0 Å-2 
Netzwerkwandler 
KZ = 4–6 
FD = 0,1–0,4 Å-2 
SiO2 Al2O3 Alkaliionen (Li+; Na+; K+; Rb+…) 
B2O3 MgO Erdalkaliionen (Ca2+; Ba2+;…) 
P2O5 ZnO  
As2O3 sowie As2O5 PbO  
2.3.1 Einfluss von Netzwerkwandlern in Gläsern 
 
Gl. 7 
Als Netzwerkwandler werden zumeist die basischen Oxide aus den Gruppen der Alkali- und 
Erdalkaliionen verwendet (allg. M2O = Li2O, Na2O, K2O, Rb2O, Cs2O; MO = MgO, CaO, SrO, 
BaO). Diese geben beim Eintreten in das Glasnetzwerk ihren Sauerstoff an den jeweiligen Netz-
werkbildner nach Gl. 7 ab, erzeugen dadurch Trennstellen zwischen den Siliciumdioxid-Tetra-
edern und depolymerisieren somit das Netzwerk. Die Sauerstoffe, welche nicht mit zwei der 
Zentralatome des jeweiligen Netzwerkbildners eine kovalente Bindung eingehen, heißen 
Nicht-Brücken-Sauerstoff (engl. non-bridging oxygen, NBO). Deren negative Ladung wird 
durch das Kation des Netzwerkwandlers ausgeglichen (Gl. 7). Durch die Verringerung des Ver-
netzungsgrades wird das Netzwerk beweglicher und die Glasviskosität sinkt. Bedingt durch die 
gebildeten ionische Bindungen zwischen Netzwerkwandlerkation und den NBO sinkt beispiels-
weise der Erweichungspunkt eines SiO2-Glases von circa 1710 °C[59] durch Zugabe von Na2O 
auf bis zu 400–800 °C[60]. Einen vergleichbaren Einfluss wie Na2O kann Ag2O aufweisen[61]. 
Mit steigendem Radius des Netzwerkwandlers sinkt die Viskosität bei gleichem M2O-Gehalt[62–
64]. Der maximale Alkaliionengehalt kann bei Verwendung von Li2O bis zu 35 mol% und von 
den restlichen M2O-Verbindungen bis zu 55 mol% betragen. Beim Einbringen von bis zu 
10 mol% M2O kommt es aufgrund der Netzwerkaufspaltung in SiO2-basierten Gläsern zum 
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Viskositätsabfall, wobei bis zu einem Gehalt von 12 mol% bezogen auf M2O die Kationen zu-
nächst in den Zwischenräumen des Netzwerkes eingelagert werden. Bei einer weiteren Erhö-
hungen kommt es bedingt durch die voranschreitende Depolymerisierung des Silikatnetzwer-
kes zur Bildung von diskreten Anionenstrukturen, welche durch Kationen vom Netzwerk ge-
trennt sind; dies können beispielsweise einfache Ringe der Struktur [(SiO3)3]6- oder Zusammen-
lagerungen dieser Ringe sein[65]. Die Zugabe von Alkaliionen zu Silikatschmelzen kann zu einer 
Entmischung während der Abkühlung führen. Die Entmischungstendenz von binären Alkalisi-
likat-Gläsern bei hohem SiO2-Gehalt steigt in Abhängigkeit des Alkaliions nach der Reihen-
folge Cs+ – Rb+ – K+ – Na+ – Li+[66,67]. Dies kann mit der Mischungsenthalpie der Alkaliionen 
in silikatreichen Schmelzen begründet werden, welche bezogen auf die letzten drei Alkalime-
talle für Kalium die negativste Mischungsenthalpie aufweist und der Betrag von ∆GM über Nat-
rium hin zu Lithium sinkt. Eine Entmischung in den Systemen K2O-, Rb2O- sowie Cs2O-SiO2 
ist somit für SiO2-reiche Schmelzen experimentell nicht erreichbar[68]. 
Bei der schrittweisen Zugabe eines zweiten Alkalioxides als Netzwerkwandler können sich 
zahlreiche Glaseigenschaften wie beispielsweise die elektrische Leitfähigkeit oder der thermi-
sche Ausdehnungskoeffizient nicht-linear ändern. Dieser Effekt wird als Mischalkalieffekt 
MAE bezeichnet[69]. Eine mögliche Erklärung für diesen Effekt ist, dass mit der Zugabe eines 
zweiten Alkaliions eine Entmischung des Glases während der Abkühlung unterstützt wird. Da-
bei verdrängt das größere Ion das kleinere in eine diskontinuierliche Phase[70]. Die Zugabe ge-
ringer Mengen eines dritten Glasbestandteiles wie Al2O3 können die Entmischungstendenzen 
vermindern[71]. Der MAE tritt messbar ab einem Gesamtalkaliionengehalt von 10 mol% auf. 
Bei der Verwendung von Erdalkaliionen MO kommt es vergleichbar zu Alkaliionen zu einer 
Bildung von NBO nach Gl. 8. Bedingt durch die Zweiwertigkeit werden zwei Nichtbrücken-
sauerstoffe durch das M2+ verbunden und die Bindung ist dadurch geringfügig stärker als bei 
der Verwendung von M2O. Die Kristallisationsneigung solcher binärer Erdalkali-Silikat-Gläser 
ist bedeutend höher als bei vergleichbarer Alkali-Silikat-Gläser und somit sind diese nur von 
theoretischem Interesse[54]. 
 
Gl. 8 
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2.3.2 Borsäureanomalie 
Bortrioxid ist ein glasbildendes Oxid, in dem als Grundeinheit trigonale [BO3]-Einheiten vor-
liegen; diese ordnen sich in [B3O6]-Boroxol-Ringen an. Diese Ringe wiederum bilden unterei-
nander ein dreidimensionales Netzwerk[72]. In Bor-basierten Gläsern können Alkaliionenkon-
zentrationen von bis zu 75 mol% erreicht werden. Die bis jetzt ausgeführten Abhängigkeiten 
für die Zugabe von Alkaliionen zu einem Einkomponentenglas sind für eine Boroxid- statt einer 
Siliciumdioxid-Matrix nicht gleichermaßen gültig: Eine Entmischung konnte nur für Li2O, aber 
nicht für die anderen Alkaliionen nachgewiesen werden[73]. Die [BO3]-Einheiten eines reinen 
B2O3-Glases werden während der schrittweisen Zugabe von M2O oder MO durch den zusätzli-
chen Sauerstoff zunächst in tetradrische [BO4]--Einheiten überführt, welche in höherem Maße 
dreidimensional verknüpft sind. Bei der Zugabe von beispielsweise Na2O dienen die Na+-Ionen 
hierbei zum Ladungsausgleich der [BO4]- und erzeugen zunächst keine NBO. Es kommt zu 
einer Verfestigung der Netzwerkstruktur und die Glasviskosität steigt. Das Maximum des Ef-
fektes tritt bei der Zugabe von etwa 22 mol% Li2O, 16 mol% Na2O oder 14 mol% K2O ein. 
Durch die weitere Erhöhung des Netzwerkwandleranteiles – insbesondere bei den beiden klei-
neren Ionen Li+ sowie Na+ – kommt es dann zur Depolymerisierung des Glases durch die er-
neute Bildung von trigonalen [BO3] sowie der Erzeugung von NBO, woraufhin die Viskosität 
wieder sinkt[62–64,74]. In binärem ΧCaO–(1-Χ)B2O3 wird ein Maximum bei der Glasübergangs-
temperatur bei Χ = 0,3 erreicht[75]. Das Einbringen von Silber kann vergleichbar zu den Alka-
liionen den strukturellen Wandel der Boreinheiten hervorrufen[76,77]. 
2.4 Silberlösung im Glas 
2.4.1 Intrinsische Faktoren 
2.4.1.1 Zusammensetzung des Glases 
In diesem Abschnitt soll die Literatur hinsichtlich den Glaseigenschaften wie Glasübergangs-
temperatur oder Zusammensetzung in ihrer Wirkung auf den Silberlösungsvorgang während 
des Einbrandes der Vorderseitenmetallisierung von Solarzellen betrachtet und zusammenge-
fasst werden. Die Effekte, welche mit der Glaszusammensetzung korrelieren, werden in dieser 
Arbeit als intrinsische Faktoren bezeichnet. 
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Der Einfluss von Bleioxid in der Glasfritte auf die Kontaktgrenzschichtausbildung wird von 
Hong et al. untersucht[31,78]. Auf monokristallinem Silicium werden Pasten mit unterschiedli-
chen Gewichtsanteilen Silber bei 800 °C für bis zu 20 Minuten eingebrannt. Substrate mit 
ARC-Schicht weisen anschließend eine raue, mit Ätzgruben strukturierte Oberfläche auf, wäh-
rend Substrate ohne ARC keine Vertiefungen aufweisen. Bei der Verwendung einer reinen Glas-
phase auf dem Silicium entstehen während des Einbrandes zahlreiche Bleiausscheidungen. 
Nach folgenden Reaktionsgleichungen entstehen diese je nach Vorhandensein der Antireflexi-
onsschicht auf dem Si für Substrate ohne (Gl. 9) und mit ARC (Gl. 10) wie folgt (unter der 
Annahme, dass die Antireflexionsschicht stöchiometrisch zusammengesetzt ist): 
 
Gl. 9 
Gl. 10 
Nach der Zugabe von Silber zur Dispersion können keine Bleiausscheidungen im Grenzgefüge 
nachgewiesen werden. Dafür wird für ein Glas mit 42 Gew% PbO 2 Gew% Ag und für ein Glas 
mit 76 Gew% PbO 4 Gew% Ag benötigt. Die maximale Silberlöslichkeit im Glas wird durch 
die Steigerung des PbO-Gehaltes im Glas erhöht[79]. Im Gegensatz zu Schubert[39] wird ge-
schlussfolgert, dass zu keinem Zeitpunkt eine flüssige Bleiphase während des Silbertransportes 
auftritt beziehungsweise als Transportmedium benötigt wird[48]. Bei der systematischen Varia-
tion des PbO-Gehaltes im Glas kann gezeigt werden, dass hinsichtlich der Reaktivität und 
Größe der Silberausscheidungen an der Grenzfläche ein optimaler Bleigehalt und somit Glas-
viskosität für den Silbertransport gefunden werden kann[41]. Mit sinkendem Bleioxid-Gehalt im 
Glas sinkt die Silberausscheidungsdichte im Grenzgefüge zwischen Metallisierung und Sili-
cium, da der Silbertransport in der Glasphase während des Einbrandes aufgrund der verringer-
ten Silberlöslichkeit reduziert wird[80]. 
Dass der Transport des Silbers als Oxid nahezu unabhängig von einer Nebenreaktion von Glas-
bestandteilen mit dem Silicium stattfindet, kann in Experimenten anhand eines bleioxidfreien 
Glases nachgewiesen werden[81,82]. Dafür werden Bi2O3-haltige Gläser verwendet. Bei Abwe-
senheit von Sauerstoff oder Silber können Bismutausscheidungen an der Grenzfläche Si–Me-
tallisierung gefunden werden. Sobald Ag in Konzentrationen ≥ 2 Gew% und Sauerstoff in ge-
ringen Mengen von 1 Vol% vorlagen, werden die Bismutausscheidungen kleiner beziehungs-
weise verschwinden bei weiterer Erhöhung des Silber- oder Sauerstoff-Anteiles vollständig. Es 
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wird diskutiert, dass das in der Paste enthaltene Glas somit als passives Transportmedium wäh-
rend der Kontaktierung dient[81]. 
2.4.1.2 Viskosität und Kristallisationsneigung des verwendeten Glases 
Je niedriger die Glasübergangstemperatur ist, umso eher erweicht das Glas: Eine verringerte 
Glasviskosität erleichtert den Silberlösevorgang und resultiert somit in einem verstärkten Sil-
bertransport während des Einbrandes. Die systematische Variation der Glasübergangstempera-
tur durch Änderung des Verhältnisses von SiO2 zu PbO bei gleichbleibender Restglaszusam-
mensetzung wird von Zhang et al. untersucht. Je niedriger Tg ist, umso mehr Glas kann in dem 
kurzen Einbrandintervall fließen und desto effektiver kann die Antireflexionsschicht durch-
drungen werden sowie die Kontaktausbildung erfolgen[83]. Der dadurch verstärkt auftretende 
Glasfluss wiederum vergrößert die Glasschichtdicke im Grenzgefüge[84]. Eine gezielte Kristal-
lisation des Glases während des Einbrandes von Solarzellen verringert die Grenzschichtglasdi-
cke aufgrund des durch die Viskositätserhöhung verringerten Glasflusses. So wird der Silber-
löse- sowie -transportprozess begrenzt und die elektrische Leistungsfähigkeit von Solarzellen 
kann aufgrund der verringerten amorphen Grenzschichtdicke verbessert werden[85]. Je nach Ge-
halt an sich bildender Kristallphase im Glas kann die Silberkristallitgröße und somit deren Ätz-
tiefe ins Silicium bestimmt werden[86]. Durch Kontrolle der Ätztiefe wird die Schädigung des 
Emitters sowie der Silicium-Oberfläche verringert[84]. Die Abhängigkeit der Kontaktausbildung 
von der Glasübergangstemperatur wird zudem von Zhou et al. anhand von PbO-freien Gläsern 
untersucht[87]. Bei systematischer Erhöhung von Tg kann ein Minimum im Leitbahnwiderstand 
gefunden werden. Die Abstimmung der Glaserweichung auf die Silberverdichtung führt hierbei 
zu einem dichten Gefüge, welches einen geringen Widerstand aufwies. Bei Erhöhung von Tg 
wird jedoch der Glasfluss verringert. Durch den vor der Glaserweichung einsetzenden Verdich-
tungsprozess des Silbers wird jedoch ein großer Teil des Glases in der Silberschicht einge-
schlossen. Dadurch wird auch der Silbertransport limitiert und der spezifische Kontaktwider-
stand steigt an[80]. 
2.4.1.3 Optische Basizität des Glases 
Nach der Definition von Lewis ist eine Säure ein Molekül, welches als Elektronakzeptor fun-
gieren kann. Eine Lewis-Base ist hingegen ein Elektronendonator. Meistens sind Lewis-Säuren 
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Kationen und Lewis-Basen entsprechend Anionen. Das aus wässrigen Lösungen bekannte Kon-
zept kann auf oxydische Komponenten wie Glas erweitert werden. Die optische Basizität Λ 
eines Glases kann als Maß für die Elektronendonator-Stärke betrachtet und aus den optischen 
Basizitäten der Einzelkomponenten für das Gesamtsystem berechnet werden[88]. Dabei ist der 
Sauerstoff die Lewis-Base und das jeweilige Metallion die Lewis-Säure. Die Donatorenstärke 
wäre dabei am größten, wenn Sauerstoff als freies O2--Ion vorliegt. Hoch polarisierbare Ionen 
wie B3+ reduzieren die Donator-Eigenschaften, während wenig polarisierbare Ionen wie Na+ 
oder K+ wenig Einfluss haben[89]. Mit steigender optischer Basizität steigt die Reaktivität des 
Glases und die Stabilität des basischen Silberoxides im Glas steigt[90]. Dadurch kann der Kon-
taktwiderstand von Silbermetallisierungen mit steigender Basizität der Gläser sinken. Dies kann 
zusätzlich mit Silberausscheidungen in der Grenzschicht zwischen Metallisierung und Wafer 
korreliert werden[91]. 
2.4.1.4 Sauerstoffgehalt im Silberpulver 
Die Lösung von Silber im Glas erfolgt unter Oxidation des Silbers[92]. Aufgrund dessen sollten 
Silberpulver mit intrinsischem Sauerstoffgehalt den Lösungsprozess unterstützen. Reines Sil-
ber(I)-Oxid zersetzt sich dabei ab Temperaturen von 190 °C[93]. Die Lösung von Sauerstoff in 
atomarer Form in Silber ist literaturbekannt[94]. Die Löslichkeit von Sauerstoff im Silber ist 
proportional zur Wurzel des Sauerstoffdruckes, welcher in der Umgebung vorherrscht[95]. Ähn-
lich anderen Metallen weist Silber eine native Oxidhaut in Form von Ag2O mit einer Dicke von 
10 bis 20 Å auf[96]. Einen Einfluss des gelösten Sauerstoffs im Silber auf die weitere Silberlös-
lichkeit im Glas oder die Diffusion von Silberionen in das Glas sowie auf die elektrische Leis-
tungsfähigkeit von Solarzellen wird bis jetzt nicht berichtet. 
Im nächstem Abschnitt werden Ergebnisse aus der Literatur betrachtet, welche die elektrischen 
Kenndaten von Solarzellen beeinflussen, ohne dass das in den Ag-Dispersionen enthaltene Glas 
verändert wurde – diese Faktoren werden in dieser Arbeit als extrinsische Faktoren bezeichnet. 
2.4.2 Extrinsische Faktoren 
2.4.2.1 Ofenatmosphäre  
Der Silbertransport wird in Abhängigkeit von der Ofenatmosphäre von Cho et al. sowie Huh et 
al. untersucht. Es wird eine bleioxidhaltige Glasfritte mit 90 Gew% Ag gemischt und auf 
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n-CZ-Silicium (Czochralski-Silicium) aufgebracht. Der Versuchsaufbau wird anschließend für 
40 s bei 800 °C unter verschiedenen Ofenatmosphären eingebrannt. Die Sauerstoffkonzentra-
tion beträgt dabei 0, 1, 21 oder 100 Vol%[81,97]. Bei Sauerstoffabwesenheit können keine Silber-
ausscheidungen in der amorphen Grenzschicht nachgewiesen werden. Anstatt dessen sind 
kleine Bleiausscheidungen zu finden. Bei einer Konzentration von 1 Vol% Sauerstoff in der 
Ofenatmosphäre werden die Bleiausscheidungen vollständig durch Silber substituiert. Je höher 
der Sauerstoffgehalt ist, umso geringer ist die Glasschichtdicke und umso größer die Silberaus-
scheidungen. Dies wird mit einer schnelleren Silbersinterung bei Sauerstoffanwesenheit be-
gründet: Je schneller Ag sintert, umso mehr Glas wird in der Metallisierungsschicht einge-
schlossen. Gleichzeitig steigt der Silber(I)-oxid Gehalt, welcher im Glas gelöst werden kann. 
Cho et al. finden wie Hong et al. ebenfalls keinen Hinweis auf eine flüssige Metallphase aus 
Glaskomponenten während der thermischen Kontaktierung. Diese Ergebnisse können ebenfalls 
mit PbO-freien, Bi2O3-haltigen Gläsern bestätigt werden[81]. Durch geringe Mengen an Sauer-
stoff in der Ofenatmosphäre wird in diesem Falle die Bildung von Bismutausscheidungen zu 
Gunsten der Silberausscheidung unterdrückt. 
Der Einfluss der Atmosphäre einer nachträglichen Temperaturbehandlung zur Verbesserung des 
Kontaktwiderstandes zum Silicium wird in Abhängigkeit von Stickstoff und Formiergas eben-
falls von Cho et al. untersucht[98]. Durch eine reduktive Atmosphäre kann der spezifische Kon-
taktwiderstand mittels zusätzlich gebildeter Silberkristallite gesenkt werden. Die Ausscheidung 
erfolgt in den Kontaktbereichen Glas und Formiergas, während das Mikrogefüge am Silicium 
unverändert bleibt. Anhand von SEM-Aufnahmen wird postuliert, dass der Stromfluss vom Si-
licium in den Silberleiterzug durch die oberflächlichen Silberausscheidungen auf der Glasober-
fläche unterstützt wird (Abbildung 14). 
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Abbildung 14: SEM-Aufnahmen von Querschliffen des Mikrogefüges zwischen Silbermetallisierung und 
Silicium nach Formiergas-Temperung. Links: Vergrößerung einer Pore zwischen Silber und Silicium mit 
Silberausscheidungen auf der Glasoberfläche. Rechts: schematischer Stromfluss vom Silicium ins Silber 
durch zusätzliche Silberausscheidungen im Porenraum[98] 
2.4.2.2 Partikelgröße der Rohmaterialien 
2.4.2.2.1 Silber 
Die Abhängigkeit der Kontaktausbildung in Abhängigkeit von der Korngrößenverteilung 
(KGV) des Silbers bei ansonsten konstanter Glas- und Dispersionszusammensetzung wird von 
Hilali et al. beschrieben. Dabei wird das Grenzgefüge zwischen Silicium und Silbermetallisie-
rung in Abhängigkeit der Partikelgröße des verwendeten Silberpulvers analysiert[99]. Es kann 
dabei ein Zusammenhang zwischen der Art und Anzahl der Silberausscheidungen sowie Dicke 
und Homogenität der amorphen Grenzschicht gezeigt werden. Kleine Partikel (~0,1 µm) sintern 
schneller und verringern dadurch die dynamische Kontaktfläche zwischen Glas und Silber so-
wie die Zeit für Silberlösung im Glas. Das Silber verdichtet dabei nahezu vollständig und das 
erweichende Glas wird aus dem Leiterzug verdrängt. Zwischen Silber und Silicium entsteht 
eine dicke Glasschicht mit wenigen, kleinen Silberausscheidungen. Bei Verwendung von gro-
bem Silber (~10 µm) ist die Grenzschicht unregelmäßiger: Viele Silberkristallite und eine un-
regelmäßige Glasschicht dominieren das Gefüge. Der Kontaktwiderstand bleibt trotz verringer-
ter Silberausscheidungsmenge im Grenzgefüge bei Verringerung der Einbrandtemperatur von 
840 °C auf 750 °C konstant. Dies deutet darauf hin, dass die Kontaktausbildung von der Glas-
schichtdicke, insbesondere dem Auftreten sehr dünner Schichten, und weniger von der Größe 
oder Art der Silberausscheidung dominiert wird. 
Bei der Verwendung mittlerer Partikelgrößen zwischen 1–5 µm steigt der Leitbahnwiderstand 
an. Durch eine verkleinerte Kontaktfläche zwischen Glas und Silber wird der Sinterprozess des 
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Silbers durch die erweichende Glasphase nicht optimal unterstützt, was zu Poren im Gefüge 
und somit zu erhöhten Leitbahnwiderständen führen kann. Dieser Effekt kann ebenfalls durch 
eine unzureichende Dispersion der Silberpartikel in der Metallisierungsdispersion induziert 
werden[100]. Zusätzlich weist das Kontaktgefüge für diese Partikelgrößen deutlich weniger Ver-
tiefungen im Wafer auf, was auf einen verringerten Silbertransport während des Einbrandes 
schließen lässt. 
2.4.2.2.2 Glas 
Die Veränderung der Partikelgröße des Glases hat hauptsächlich Einfluss auf die Verdichtung 
im Leiterzug und somit auf den Leitbahnwiderstand sowie auf Rser. Durch die Verwendung zu 
grober Glaspartikel (d90 = 7,57 µm) ist die dynamische Kontaktfläche zwischen Glas und Silber 
sowie die Lösung im Glas zu gering, woraufhin die glasunterstützende Verdichtung der Silber-
dispersion vermindert wird. Beim Unterschreiten einer optimalen Partikelgrößenverteilung 
(d90 = 4,94 µm) agglomerieren die Glaspartikel in der Dispersion und das Sinterverhalten ähnelt 
dem von groben Glaspartikel[101]. Bei Verwendung von gröberem Glas war keine kontinuierli-
che Kontaktierung aufgrund der unzureichenden Verteilung des Glases in der Silberdispersion 
möglich und daraus resultiert eine unvollständige Benetzung des Siliciums[102]. Eine höchst-
mögliche Effizienz war bei der mittleren Partikelgröße erreichbar. 
2.4.2.3 Glasanteil in der Vorderseitenmetallisierung 
Die Menge an Glas in Vorderseitenmetallisierungen hat auf zwei Eigenschaften Einfluss: 
i) Kontaktausbildung und resultierend daraus auf die Effizienz sowie ii) auf die Haftfestigkeit 
zum Wafer. Beim Unterschreiten einer Konzentration von 2 Gew% Glas mit den Komponenten 
PbO-TeO2-SiO2-CaO-Al2O3 wird von Tai et al. gezeigt, dass sowohl die elektrischen Kenndaten 
als auch die Haftfestigkeiten zu gering waren. Die Erhöhung des Glasanteils auf 3 Gew% re-
sultiert in einem Effizienzgewinn von 0,5 % absolut. Gleichzeitig wird die Haftfestigkeit ver-
bessert, welche durch eine weitere Steigerung des Glasanteiles auf 4 Gew% noch weiter erhöht 
werden kann: Beim Abzugstest bricht der Wafer bevor sich die Metallisierung vom Substrat 
löst. Dies ist das Ergebnis einer dicken Glasschicht zwischen Metallisierung und Silicium. 
Gleichzeitig sinkt aufgrund des gestiegenen Kontaktwiderstandes die Effizienz um 5 % abso-
lut[101]. Es wird gezeigt, dass ein Glasanteil von 3 Gew% bei einem Silberanteil von  
80–85 Gew% und entsprechendem Organikanteil optimal für Metallisierungspasten ist[103]. 
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2.4.2.4 Ionentausch in Gläsern 
Ein literaturbekannter und industriell angewandter Prozess zur nachträglichen Bearbeitung von 
Gläsern ist der Ionentausch von Alkaliionen wie Natrium im Glas gegen Alkaliionen mit grö-
ßerem Radius wie Kalium. Dafür wird das Glas in einer entsprechenden Salzschmelze ther-
misch behandelt. Durch die Vergrößerung des Radius der getauschten Alkaliionen ohne erneu-
tes Aufschmelzen des Glases werden Spannungsfelder erzeugt, wodurch es zu einer Härtung 
des Substrates kommt[104,105]. Die Austauschrate der Ionen hängt dabei nach folgender Formel 
von der Ausgangskonzentration der Substituenten, der Zeit, der Temperatur und den Eigendif-
fusionskoeffizienten der beteiligten Spezies – in diesem Falle Natrium und Kalium – ab[105]: 
∂c	
∂t
	=	 DK
1- αc
	 ∂2c
∂x2
	+	 α
1-αc
∂c
∂x
2
 Gl. 11 
α	=	1	-	 DK
DNa
 Gl. 12 
Mit Variation der Prozessbedingungen wird neben der Austauschtiefe auch das Konzentrations-
profil der ausgetauschten Spezies im Glas beeinflusst. Für kurze Austauschzeiten und niedri-
gere Temperaturen nähert sich der Verlauf – unter der Annahme von ähnlichen Eigendiffusions-
koeffizienten (α = 0) und einer Konzentrationsunabhängigkeit dieser – einer Fehlerfunktion an: 
 , = erfc 2  Gl. 13 
Die Austauschtiefe x(t) in Abhängigkeit von der Konzentration kann dabei als konstant ange-
nommen werden. Bleibt der Eigendiffusionskoeffizient über den vollständigen Austausch kon-
stant, steigt die Austauschtiefe x(t) mit (Dt)1/2. Daraus kann der konstante Eigendiffusionskoef-
fizient unkompliziert in Abhängigkeit der Temperatur nach dem Arrhenius-Gesetz bestimmt 
werden: 
= −  Gl. 14 
Neben den Prozessbedingungen ist die Art der ausgetauschten Spezies[106] und die Glaszusam-
mensetzung bei identischen Austauschionen entscheidend[107].  
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2.4.3 Silberdiffusion in Gläsern 
Die Anreicherung von Silber in Gläsern während der Glasschmelze ist zumeist nur in geringen 
Masseanteilen bedingt durch den Edelmetallcharakter des Silbers möglich[108]. Ein nachträgli-
ches, kontrolliertes Einbringen von Silber ist über eine Diffusion in einer Sauerstoff-enthalten-
den Atmosphäre oder aus Silbersalzschmelzen möglich[28,109,110]. Werden Gläser in einer Silber-
salzschmelze (z.B. Silbernitrat; Silberhalogenide) ausgelagert, kann Silber in das Glas diffun-
dieren[111]. Dabei werden die im Glas enthaltenen Alkali- und Erdalkaliionen gegen Silber aus-
getauscht und Silber liegt anschließend in ionischer Form im Glas vor[112]. Die Triebkraft für 
die Silberdiffusion aus einer Salzschmelze in eine Glasprobe ist der Konzentrationsgradient des 
Silbers zwischen beiden Medien. Die Eindringtiefe ist zudem von den Gegenionen des Silber-
ions in der Salzschmelze abhängig[113]. In Abhängigkeit von Temperatur und Zeit variiert das 
Konzentrationsprofil und die Gesamtkonzentration des Silbers im Glas[114]. Die Silberdiffusion 
kann zur Herstellung von elektrisch leitfähigen Gläsern und Glaskeramiken angewandt wer-
den[115].  
Je nach Zusammensetzung der verwendeten Oxidmatrix und des Sauerstoffpartialdruckes kön-
nen 0,2 Gew%, in Ausnahmefällen bis zu 30 Gew% oxidiertes Silber in den Matrizen durch 
Diffusionsprozesse aufgenommen werden[28]. Die im Glas immobilisierten Silberionen können 
anschließend entweder unverändert vorliegen, während des Abkühlens spontan als metallische 
Phase ausgeschieden oder, falls dieser Prozess nicht eintritt, durch Temperung gezielt zu Nano-
partikeln reduziert werden[115,116]. Falls reduzierende, polyvalente Ionen wie beispielsweise An-
timon oder Zinn im Glas vorhanden sind, kann die Reduktion des Silbers auch durch Glasbe-
standteile induziert werden[117,118]. Das Einbringen von Silber kann bei höheren Konzentratio-
nen zur Depolymerisierung des SiO2-Netzwerkes bei gleichzeitiger Ausscheidung von Silber-
nanopartikeln führen[119]. Die Bildung der Nanopartikel verläuft über die Reduktion von Silbe-
rionen, Dimerbildung und anschließende Agglomeration zu Nanopartikeln über eine Ost-
wald-Reifung[50,51]. Die Diffusion von Ag ins Glas kann ebenso aus metallischem Silber bei 
Sauerstoff-Anwesenheit erfolgen – hierbei erfolgt zunächst eine Oxidation vor der Diffusion 
des Silbers[110,120]. 
Die Menge des im Glas aufgenommenen Silbers ist von der Zusammensetzung des Glases ab-
hängig. In einem ternären Glas der Zusammensetzung 1,3 Gew% Al2O3, 68,2 Gew% PbO und 
30,5 Gew% SiO2 können bis zu 2,5 Gew% Silber gelöst werden[121]. Im Modellsystem 
ΧAg2O*(100– Χ)B2O3 ist eine Lösung bis zu Χ = 0,25 ohne metallische Silberausscheidungen 
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möglich. Dabei wirkt Ag2O wie Na2O in vergleichbaren Glassystemen[61]. Die Zugabe von 
Na2O zu diesem System kann die Löslichkeit von Ag2O verringern, währenddessen Al2O3 nur 
einen geringen Einfluss aufweisen soll[122]. Die Diffusionsgeschwindigkeit von Natrium ist im 
Vergleich zu Silber drei- bis viermal höher. Es wird kontrovers diskutiert, dass durch die Zugabe 
von Al2O3 zu binären Natriumsilikatgläsern die Ag-Diffusion langsamer erfolgen kann, der 
Ausscheidungsprozess von metallischen Silber jedoch verringert werden konnte[123]. Eine mög-
liche Erklärung kann die Erhöhung der Basizität des Glases durch Anreicherung mit dem basi-
schen Ag2O liefern. Je saurer ein Glas – zum Beispiel durch die Zugabe von Al2O3 – ist, umso 
mehr Silberoxid kann gelöst werden und umso stabiler ist es in der Glasmatrix[90,124]. Je höher 
die Konzentration an Alkali- oder Erdalkaliionen (Li+, K+, Ca2+) ist, desto geringer wird die 
Löslichkeit für Silberoxid aufgrund der gestiegenen optischen Basizität. In der Literatur wird 
erläutert, sofern eines dieser Ionen verwendet werden soll, sollte es idealerweise Lithium sein, 
da die Löslichkeit von Ag2O sich vergleichbar zur Höhe der Elektronegativität des Netzwerk-
wandlers verhält – mit steigender Elektronegativität steigt die Löslichkeit. Erdalkaliionen-hal-
tige Gläser sind aufgrund der höheren Kristallisationsneigung trotz teilweise höherer Elektro-
negativität wiederum nicht zu bevorzugen. Zudem konnte eine lineare Abhängigkeit der Lös-
lichkeit von der optischen Basizität des Glases gefunden werden[90]. In Anwesenheit von po-
lyvalenten Ionen wie Zinn wird die Silberdiffusion negativ beeinträchtigt beziehungsweise voll-
ständig unterbunden[92]. An PbO-TeO2-haltigen Gläsern wurde der Einfluss der aufgenomme-
nen Silbermenge auf die Verflüssigungstemperatur gezeigt – diese sinkt bei Zugabe von Silber 
zu den Gläsern. Eine Quantifizierung des als Ag2O-gelösten Silbers wurde nicht durchge-
führt[80]. 
2.4.4 Silberausscheidung am Grenzgefüge 
Die auf dem Wafer abgeschiedene Antireflexionsschicht ist ein elektrischer Isolator und muss 
während des Einbrandes der Vorderseitenmetallisierung durchdrungen beziehungsweise gelöst 
werden. Stöchiometrisch-zusammengesetztes Siliciumnitrid ist stabil bei Temperaturen bis zu 
800 °C. Darüber kann die Oxidation durch Luftsauerstoff über ein Siliciumoxynitrid-Zwischen-
produkt erfolgen[125]. Die Verwendung von oxydischen Komponenten wie Glas oder PbO senkt 
die Oxidationstemperatur von Siliciumnitrid auf Temperaturen zwischen 570 und 800 °C ab. 
Während der Reaktion wird Stickstoff freigesetzt und SiO2 sowie Pb gebildet[126]. Die Freie 
Gibbs-Helmholtz-Enthalpie beträgt für die Reduktion von Silber(I)-oxid mit Silicium 
∆RG = -398,2 kJ*mol-1 und mit Si3N4 ∆RG = -329,9 kJ*mol-1 bezogen auf 1 Mol Ag2O bei 
700 °C. Beim Vergleich der Enthalpien mit denen der Reaktion von Bleioxid mit Si 
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∆RG = -245,5 kJ*mol-1 sowie mit Si3N4 ∆RG = -177,2 kJ*mol-1 wird deutlich, dass die Reduk-
tion von Silber thermodynamisch bevorzugt ist. Die Ausscheidung des im Glas gelösten Silbers 
an der Waferoberfläche kann entweder aufgrund Unterschreitens der Silberlöslichkeit im ab-
kühlenden Glas oder durch Redox-Reaktionen zwischen Silberionen und der Siliciumnitrid-
schicht auftreten[30,47,48,78,127]. Je nach Einbrandtemperatur ändert sich die Morphologie der 
amorphen Grenzschicht: Bei niedriger Temperatur dominieren Ag-Nanopartikel. Durch Ein-
griffe in die Reaktionskinetik wie beispielsweise die Variation der Abkühlrate kann der Bil-
dungsort beeinflusst werden. Bei einer niedrigen Abkühlrate entstehen die Silberausscheidun-
gen hauptsächlich an der Waferoberfläche. Durch schnelles Abkühlen entstehen Silbernanokol-
loide gleichmäßig verteilt in der amorphen Grenzschicht und es bildet sich eine nur dünne Sil-
berverarmungszone. Durch Steigerung der Einbrandtemperatur entstehen hauptsächlich Silber-
kristallite auf der Waferoberfläche und die Nanopartikelanzahl verringert sich[47,51]. Je länger 
die amorphe Grenzschicht niedrigviskos durch eine niedrige Abkühlrate bleibt, umso länger 
können die Silberionen diffundieren und an Nukleationszentren auf der Waferoberfläche wie 
Korngrenzen oder durch die Glasfritte entstandene Ätzgruben Silberkristallite gebildet werden. 
Durch diesen Prozess vergrößert sich die Silberverarmungszone, was zu einer verringerten Leit-
fähigkeit der Glasphase führt[48,78]. 
2.5 Zusammenfassung der Literatur 
In den vorangegangen Kapiteln konnte gezeigt werden, dass die Kontaktierung von Solarzellen 
bereits vielfältig in der Literatur hinsichtlich der Dispersionsbestandteile wie Silber und Glas 
sowie den verwendeten Prozessbedingungen beschrieben worden ist. Jedoch ist die Kontaktbil-
dung bis zum heutigen Tage im Detail nicht vollständig verstanden. Die vorgestellten Ergeb-
nisse basieren zumeist auf empirischen Variationen von einzelnen Komponenten oder Bedin-
gungen und beschreiben das Mikrogefüge des eingebrannten Kontaktes oder den Einfluss auf 
die elektrischen Kenngrößen. Eine Korrelation der geänderten Parameter, des Mikrogefüges 
sowie der elektrischen Kenndaten wurde bis jetzt vernachlässigt. Jedoch können die Einfluss-
größen der Glaszusammensetzung, der Partikelgrößen der verwendeten Materialien in den Sil-
ber-Glas-Dispersionen sowie der Zusammensetzung der Prozessatmosphäre auf die elektri-
schen Kenngrößen der Solarzellen abgeleitet werden. 
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2.6 Präzisierung der Aufgabenstellung 
Im Rahmen dieser Arbeit sollen die Lösungs-, Transport- und Ausscheidungsprozesse während 
der thermischen Kontaktierung des multikristallinen Siliciums hinsichtlich der aus der Literatur 
abgeleiteten Einflussgrößen detailliert untersucht werden. Hierfür sollen systematische Glasva-
riationen, Silberpulver unterschiedlicher Korngrößenverteilung sowie anorganische Additive 
verwendet werden, um die Haupteinflussfaktoren des Silbertransportes zu ermitteln. Dabei sol-
len Korrelationen zwischen den Eigenschaften der Komponenten von Silber-Glas-Dispersionen 
(lineare Schwindung, Partikelgröße), der Zusammensetzung der verwendeten Gläser sowie der 
Mikroatmosphäre im verdichtenden Leiterzug während des Einbrandes und des resultierenden 
Mikrogefüges zwischen Leiterzug und Silicium sowie den elektrischen Kenndaten der Solar-
zellen erarbeitet werden. Die hierfür verwendeten Hypothesen sollen anhand von allgemeinen 
Beispielen erläutert werden. 
 
Abbildung 15: Lineare Schwindung eines Silberpulvers (jeweils schwarze Linie), eines Glases (jeweils rot 
gestrichelt) sowie der zugehörigen Silber-Glas-Dispersion (jeweils grün Strich-Punkt-Punkt) in Abhängig-
keit des verwendeten Glases (a – Glas mit niedriger Erweichungstemperatur; b – Glas mit hoher Erwei-
chungstemperatur) und der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min 
In Abbildung 15 sind lineare Schwindungen von einem Silber (jeweils schwarze Linie), jeweils 
einem Glas (jeweils rot gestrichelt; a – Glas mit niedriger Erweichungstemperatur; b – Glas mit 
hoher Erweichungstemperatur) sowie der zugehörigen Silber-Glas-Dispersion (jeweils grün 
Strich-Punkt-Punkt) gezeigt. Ein Glas mit einer niedrigen Erweichungstemperatur (Abbildung 
15–a) beginnt mit der Verdichtung während das sinternde Silberpulver noch nicht vollständig 
verdichtet ist – hierbei kommt es zur Silber-Glas-Kontaktflächenvergrößerung und einer daraus 
resultierenden verstärkten Silberlösung: Das erweichende Glaspulver umfließt das verdichten-
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den Silber und benetzt dieses. Nach einer kurzen Sinterverzögerung wird aufgrund der Glaser-
weichung, welche durch die Silberlösung zusätzlich zu niedrigerer Temperatur verschoben wer-
den kann, die Sinterrate (Anstieg des Verlaufes der linearen Schwindung) im Vergleich zu den 
Einzelkomponenten erhöht. Im Gegensatz dazu wird bei der Verwendung eines bei hohen Tem-
peraturen erweichenden Glases (Abbildung 15-b) die dynamische Silber-Glas-Kontaktfläche 
nur geringfügig erhöht werden: Das Silber verdichtet und erhöht partiell die Kontaktfläche, 
jedoch erweicht das Glas noch nicht und trägt somit nicht zur Kontaktflächenvergrößerung bei. 
Die Glaspartikel verzögern als starre Einschlüsse die lineare Schwindung der Silber-Glas-Dis-
persion. Die Sinterrate wird dabei zunächst vom verwendeten Silber bestimmt und weist in 
diesem Beispiel keine Beschleunigung im untersuchten Temperaturbereich auf; jedoch kann 
aufgrund einer Lösung des Silbers im Glas eine Sinterratenbeschleunigung auftreten. Nach der 
Bestimmung und Analyse der linearen Schwindung werden die Silber-Glas-Dispersionen ver-
wendet, um Solarzellen zu metallisieren; nach dem Einbrand erfolgt die Analyse des Mikroge-
füges mittels FESEM-Aufnahmen. 
 
Abbildung 16: FESEM-Aufnahme eines Querschliffes einer eingebrannten Silber-Glas-Dispersion auf einer 
Solarzelle. Die in dieser Arbeit diskutierten Strukturen im Mikrogefüge wurden farbig markiert 
In Abbildung 16 ist die FESEM-Aufnahme eines Querschliffes einer eingebrannten Sil-
ber-Glas-Dispersion auf einer Solarzelle gezeigt. Es wurden die in dieser Arbeit diskutierten 
Strukturen Glasschichtdicke (rot), Glasschichthomogenität (grün), Silberkolloid-
menge/-größe/-verteilung (schwarz) sowie Silberkristallitgröße (blau) und deren Anzahl 
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(orange) markiert. Ein Silberkolloid ist in dieser Arbeit als Silberausscheidung in der amorphen 
Grenzschicht ohne direkte Anbindung zum Silicium der Solarzelle definiert, währenddessen ein 
Kristallit das Silicium penetriert und in der Regel von einer Glasschicht bedeckt ist. Beide Arten 
der Silberausscheidungen werden in ihrer Größe sowie Anzahl und Verteilung bewertet. An-
schließend wird das entstandene Mikrogefüge mit den linearen Schwindungen der Einzelkom-
ponenten sowie der Silber-Glas-Dispersion selbst korreliert: Ein bei niedrigen Temperaturen 
erweichendes Glas in Kombination mit einem bei höheren Temperaturen verdichtenden Silber-
pulver sollte in einer dickeren amorphen Grenzschicht und vielen Silberausscheidungen, insbe-
sondere Kristallite, resultieren. Hierbei ist auch die Sinterrate der Dispersion entschei-
dend – wird die lineare Schwindung mit Erhöhung der Temperatur beschleunigt, so kann das 
erweichende, viskos fließende Glas im Mikrogefüge eingeschlossen und der konvektive Silber-
transport möglicherweise limitiert werden, woraufhin die Silber-Ausscheidungen reduziert 
werden kann. 
 
Abbildung 17: FESEM-Aufnahme einer Waferoberfläche nach selektiver Rückätzung der eingebrannten 
Silber-Glas-Dispersion mittels Salpetersäure. Die in dieser Arbeit diskutierten Strukturen im Mikrogefüge 
wurden farbig markiert 
In Abbildung 17 ist eine FESEM-Aufnahme einer Waferoberfläche nach selektiver Rückätzung 
der eingebrannten Silber-Glas-Dispersion mittels Salpetersäure gezeigt; es wurden die in dieser 
Arbeit diskutierten Strukturen gekennzeichnet: Silberkristallite (orange), dünnes Glas mit Sil-
berkolloiden (rot), dickeres Glas (grün) sowie Strukturen von Kolloiden, welche nicht oder nur 
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unvollständig mit Glas bedeckt waren und somit durch die selektive Rückätzung entfernt wur-
den (blaue Pfeile), markiert. Vergleichbar zur Analyse der Aufnahmen von Querschliffen kön-
nen diese Strukturen mit den Verläufen der jeweiligen linearen Schwindung der Einzelbestand-
teile in der sowie der Silber-Glas-Dispersion selbst korreliert werden. Die Silberausscheidun-
gen werden dabei in ihrer Größe sowie Verteilung über die Waferoberfläche und die amorphe 
Grenzschicht hinsichtlich ihrer Homogenität betrachtet (dominieren die hier rot oder grün mar-
kierten Bereiche). In einer Mikrostruktur, welche in einem niedrigen Kontaktwiderstand resul-
tieren sollte, müssten zahlreiche Silberausscheidungen möglichst flächig über die Oberfläche 
verteilt und dabei nur von einer gleichmäßig dünnen, amorphen Grenzschicht bedeckt sein. 
Nach der Analyse der Grenzgefüge erfolgt die elektrische Charakterisierung hinsichtlich 
in-situ- sowie ex-situ-Kontaktwiderstand und den elektrischen Kenndaten der gefertigten So-
larzellen. 
 
Abbildung 18: Gemessener in-situ-Widerstandsverlauf (rote Kurve) einer glashaltigen Silberdispersion so-
wie des verwendeten Temperaturprofiles (blaue Kurve) in Abhängigkeit der Zeit; Markierungen werden 
im Text erläutert 
In Abbildung 18 ist ein gemessener, in-situ-Widerstandslauf (rote Kurve) sowie das verwendete 
Temperaturprofil (blaue Kurve) in Abhängigkeit der Zeit gezeigt. Im niedrigen Temperaturbe-
reich entspricht der Widerstand dem des Parallelvorwiderstandes des Messaufbaus (Kapitel 
3.3.2.2); aufgrund der noch vorhandenen ARC kann kein Widerstand zwischen den Leiterzügen 
gemessen werden. Beim Erweichen des Glases und dem Unterschreiten einer Viskosität von 
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104,5 Pa*s wird die ARC durch das Glas durchdrungen und ein Widerstand kann gemessen wer-
den (Abbildung 18 –gelbe Ellipse)[128]. Im Spitzentemperaturbereich schwankt der Widerstand 
(Abbildung 18 – graues Viereck): Dies ist ein Maß für die Reaktionsintensität auf der Wafer-
oberfläche und kann als Indiz für die Menge an Glas im Grenzgefüge oder dessen Viskosität 
bewertet werden. Eine hohe Schwankung deutet auf eine hohe Intensität und somit auf viel oder 
ein niedrigviskoses Glas hin[129]. Anschließend wird in der Regel ein Minimum im Widerstand 
durchlaufen (Abbildung 18 – dunkelgelber Kreis): In diesem Bereich ist das niedrigviskose 
Glas, bedingt durch die meist enthaltenen Alkali- oder Erdalkaliionen und durch das gelöste 
Silber, leitfähig. Je nach Glasübergangstemperatur des verwendeten Glases verläuft der Wider-
stand während der Abkühlung unterschiedlich (Abbildung 18 – rosa Ellipse): Bei einem Glas 
mit niedriger Glasübergangstemperatur steigt der Widerstand langsam an – die verringerte 
Glasleitfähigkeit wird durch die Silberausscheidungen, welche in diesem Temperaturbereich 
bereits gebildet werden, teilweise kompensiert. Bei einem Glas mit hoher Glasübergangstem-
peratur steigt der Widerstand zunächst auf den initialen Widerstand an – die Glasleitfähigkeit 
ist nicht mehr vorhanden, jedoch sind die Silberausscheidungen noch nicht vollständig gebildet 
und tragen somit nicht zur Leitfähigkeit des Grenzgefüges bei. Nach der Abkühlung auf weni-
ger als 250 °C ist das finale Grenzgefüge zumeist ausgebildet und der finale Widerstand er-
reicht. Dieser für die jeweilige Silber-Glas-Dispersion charakteristische Widerstandsverlauf 
kann mit den FESEM-Aufnahmen der Mikrostrukturen und somit mit den linearen Schwindun-
gen der jeweiligen Systeme korreliert werden. Abschließend wird der ex-situ-Kontaktwider-
stand gemessen und mit den bisher vorgestellten Eigenschaften in Bezug gesetzt sowie dessen 
Einfluss auf die elektrischen Kenndaten diskutiert. 
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3. Experimenteller Teil 
3.1 Materialien 
Zu Herstellung der in dieser Arbeit verwendeten Silber-Glas-Dispersionen wurden organische 
Dispersphasen, Glaspulver sowie kommerziell erhältliche Silberpulver verwendet. Nachfol-
gend sind die einzelnen Bestandteile sowie die notwendigen Arbeiten vor der Herstellung der 
Silber-Glas-Dispersionen dargestellt. 
3.1.1 Organische Dispersphase 
Für die Herstellung der organischen Dispersphase, welche als Siebdruckträger dient, wurde das 
halbsynthetische Polymer Ethylcellulose verwendet. Hierfür wurden die Hydroxylgruppen von 
Cellulose in einer polymeranalogen Reaktion mit einer Ethylgruppe teilweise verethert. Typi-
sche Substitutionsgrade liegen zwischen 2,2–2,6[130]. Als kommerziell erhältliche Ethylcellu-
lose wurde ETHOCEL Standard 45 Industrial Ethylcellulose der Firma Dow Wolff Cellulosics 
GmbH mit einem Veretherungsgrad von 48,0–49,5 % verwendet. Die als Pulver vorliegende 
Ethylcellulose wurde mit einem Masseanteil von 5 Ma% in α-Terpineol (Isomerengemisch; 
VWR International GmbH) unter Rühren bei 70 °C gelöst. 
3.1.2 Silberpulver 
Als Silberpulver wurden Pulver der Firma Technic Inc. verwendet. Diese wurden wie erhalten 
verarbeitet. Es wurden drei Silberpulver genutzt, welche sich einzig in der Partikelgröße und 
nicht in -form oder Herstellungsmethode (chemisch gefällt; Tensid-beschichtet) unterscheiden. 
Nachfolgend sind die wichtigsten Eigenschaften aus den Analysezertifikaten sowie 
FESEM-Aufnahmen der Pulver gezeigt.
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Tabelle 2: Verwendete Silberpulver mit Herstellerbezeichnung, Korngrößenverteilung und zugehöriger 
FESEM-Aufnahme des initialen Pulvers 
 grob mittel fein 
Ag SS17-519 
 
SS17-517 
 
SS17-514 
 
KGV 1,3–3,2 µm 0,6–1,9 µm 0,4–1,0 µm 
BET 0,3–0,7 m2/g 0,4–1,5 m2/g 1,0–2,6 m2/g 
Klopf
dichte 
3,0–5,0 g/cm3 2,1–4,7 g/cm3 1,0–2,0 g/cm3 
3.1.3 Glaspulver 
3.1.3.1 Herstellung 
Die verwendeten Glaspulver wurden im Rahmen dieser Arbeit hergestellt. Hierfür wurden die 
Rohstoffe wie folgt mit angegebener Reinheit geliefert und verwendet: 
- Al(OH)3: Merck KGaA; EMPLURA® 
- CaCO3: Merck KGaA; EMSURE® Reag. Ph. Eur 
- H3BO3: Merck KGaA; ACS, ISO, Reag. Ph. Eur 
- Li2CO3: AppliChem; reinst 
- Na2CO3: VWR Chemicals; ACS Reag. Ph. Eur. 
- Pb3O4: Sigma-Aldrich; ≥ 96 % 
- Rb2CO3: Alfa Aesar; 99 % 
- Sb2O3: Alfa Aesar; 99 % 
- SiO2: Millisil W8; Quarzwerke GmbH, Werk Frechen 
- ZnO: Merck KGaA; EMSURE® ACS, Reag. Ph. Eur 
Die Pulver wurden mittels Oberschalenwaage (Sartorius CP4202S) eingewogen, für 1 h im 
Turbula T10B der Firma Willy A. Bachofen AG Maschinenfabrik gemischt und anschließend 
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im Al2O3-Tiegel in einem Muffelofen (Carbolite RHF1600) geschmolzen; hierfür wurde die 
Temperatur 1 h gehalten und die Schmelze zum Abkühlen in Wasser gegeben. Die Zusammen-
setzung der Gläser und deren optische Basizität sind in Tabelle 3 – Tabelle 5 entsprechend der 
Abschnitte in Kapitel 4.1 aufgelistet. 
Tabelle 3: Zusammensetzung der Gläser Glas-NZV-0.44, Glas-NZV-0.40 und Glas-NZV-0.33 aus Kapitel 
4.1.1 in mol% sowie Verhältnis Netzwerkwandler zu Zwischenoxiden und deren optische Basizität 
Oxid Glas-NZV-0.44 
[mol%] 
Glas-NZV-0.40 
[mol%] 
Glas-NZV-0.33 
[mol%] 
Al2O3 5 5 2,5 
B2O3 40 45 50 
CaO 20 20 17,5 
SiO2 5 0 2,5 
ZnO 30 30 27,5 
CaO/(Al2O3+B2O3) 0,44 0,40 0,33 
Optische Basizität Λ 0,596 0,590 0,564 
Tabelle 4: Zusammensetzung der Gläser Glas-NW-Li , Glas-NW-Na, Glas-NW-Rb und Glas-NW-Ca aus 
Kapitel 4.1.2 in mol% sowie die optische Basizität 
Oxid Glas-NW-Li 
[mol%] 
Glas-NW-Na 
[mol%] 
Glas-NW-Rb 
[mol%] 
Glas-NW-Ca 
[mol%] 
B2O3 52,63 52,63 52,63 52,63 
Li2O 18,42    
Na2O  18,42   
Rb2O   18,42  
CaO    18,42 
ZnO 28,95 28,95 28,95 28,95 
Optische Basizität Λ 0,556 0,581 0,615 0,565 
Die Glasbezeichnung der einzelnen Gläser setzt sich wie folgt zusammen: 
- Glas-NZV-xyz: Glaspulver, bei dem das Verhältnis Netzwerkwandler-zu-Zwischen-
oxid-Verhältnis (NZV) unter Angabe des Verhältnisses (xyz) variiert wurde 
- Glas-NW-ab: Glaspulver, bei dem der Netzwerkwandler (NW) bei ansonsten identi-
scher Zusammensetzung unter Angabe des Netzwerkwandlers (ab) variiert wurde 
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Tabelle 5: Zusammensetzung der Gläser Glas-PI-Sb und Glas-PI-Pb aus Kapitel 4.1.3 in mol% und deren 
optische Basizität 
Oxid Glas-PI-Sb 
[mol%] 
Glas-PI-Pb 
[mol%] 
B2O3 52,63 52,63 
Li2O 18,42 18,42 
Sb2O3 28,95  
PbO  28,95 
Optische Basizität Λ 0,703 0,570 
- Glas-PI-mn: Glaspulver, bei dem das enthaltene polyvalente Ion (PI) bei ansonsten 
identischer Zusammensetzung unter Angabe des polyvalenten Ions (mn) variiert 
wurde 
3.1.3.2 Aufbereitung 
Die aus der Schmelze erhaltenen groben Glaspartikel wurden mittels verschiedener 
Mahlaggregate zerkleinert, bis die erforderliche Zielpartikelgrößenverteilung erreicht wurde. 
Zunächst erfolgte die Grobzerkleinerung mittels Scheibenschwingmühle (Retsch RS1) in einem 
Wolframcarbid-Gefäß für 60 s bei 1400 rpm. Das so vorzerkleinerte, grobe Pulver wurde 
anschließend mittels Planetenkugelmühle (PKM; Fritsch Pulverisette 5) weiter gemahlen. 
Hierfür wurden Achatmahlbecher sowie -kugeln (Durchmesser 5 mm) verwendet. Es wurden 
Glaspulver:Mahlkugeln:Mahlhilfsmittel = 1:1:1 im Mahlbecher vorgelegt; als Mahlhilfsmittel 
wurde Ethanol verwendet. Die Mahldauer betrug bis zu 24 h bei 280 rpm. Anschließend 
erfolgte die Partikelgrößenbestimmung mittels Malvern Mastersizer 2000; lag die Korngrößen-
verteilung im Zielbereich von d50 = 1,6 ±0,3 µm wurde die Aufarbeitung nach diesem Schritt 
beendet. Beim Nicht-Erreichen der geforderten Partikelgröße wurde das getrocknete, 
nicht-ausgeheizte Pulver mittels Rührwerksmühle (RWM; Netzsch PE 075 / PR 01) weiter bis 
zur Zielpartikelgröße gemahlen. Hierfür wurden 80 g Glaspulver mit 600 g Al2O3-Mahlkugeln 
(Durchmesser 2 mm) sowie 120 mL Ethanol eingewogen und mittels begleitender 
Partikelgrößenbestimmung bis zum Erreichen der erforderlichen Korngrößenverteilung 
entsprechend lang gemahlen. In der nachfolgenden Tabelle 6 sind die 
Aufbereitungsbedingungen sowie die erreichte KGV aufgelistet. Es erfolgte nach dem jeweils 
finalen Mahlschritt das Trocknen der Suspension bei 105 °C für 12 h im explosionsgeschützten 
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Trockenschrank (Heraeus FT6060) sowie das nachfolgende Ausheizen zur vollständigen 
Entfernung des Mahlhilfsmittel bei 300 °C für 3 h im Hochtemperaturofen (Carbolite LHT 
5-30). 
Tabelle 6: Übersicht der Mahldauer und verwendeten Mahlaggregate sowie die erreichten KGV 
Glas PKM RWM KGV 
 h h d10 [µm] d50 [µm] d90 [µm] 
Glas-NZV-
0.44 
4 / 0,85 1,55 2,67 
Glas-NZV-
0.40 
7 / 0,84 1,66 2,99 
Glas-NZV-
0.33 
24 4 0,91 1,64 2,80 
Glas-NW-Li 24 / 0,88 1,80 3,47 
Glas-NW-Na 24 / 0,86 1,56 2,74 
Glas-NW-Rb 24 / 0,87 1,75 3,36 
Glas-NW-Ca 24 / 0,80 1,77 3,52 
Glas-PI-Sb 24 / 0,64 1,36 2,80 
Glas-PI-Pb 24 / 0,68 1,40 2,78 
3.1.3.3 Thermische Vorbehandlung der Gläser 
Zur Anreicherung der Gläser mit Silber wurde eine thermische Vorbehandlung der Gläser 
durchgeführt. Hierfür wurden die Glaspulver in einem Becherglas vorgelegt und mit NaNO3 
(reinst; Riedel-deHäen) als Flussmittel sowie AgNO3 (ACS reagent ≥99,0 %; Sigma-Aldrich) 
vermengt. Das Verhältnis betrug hierbei Glas:NaNO3:AgNO3 = 16,7:76,9:6,4 Gew%. Anschlie-
ßend wurde das Gemenge auf 320 °C für 120 min erhitzt. Die Heizrate betrug bis 280 °C 
5 K/min und ab 280 °C 2 K/min. Die Abkühlrate bis Raumtemperatur betrug 5 K/min. Das er-
haltene feste Glas-Salz-Gemenge wurde anschließend zunächst mittels Scheibenschwingmühle 
(Retsch RS1) zerkleinert. Das Pulver wurde in Wasser mit einem Ultraschallbad (Bandelin SO-
NOREX RK 52 H) für 15 Minuten suspendiert und nachfolgend wurde die Suspension sedimen-
tieren gelassen. Der Überstand wurde dekantiert. Dieser Vorgang wurde dreimal wiederholt. 
Anschließend wurde die Prozedur mit Ethanol ebenfalls dreimal durchgeführt und nachfolgend 
bei 105 °C für 24 h (Heraeus FT6060) getrocknet. Die auf diese Weise behandelten Gläser 
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werden im Namen mit einem „ig“ für ionengetauscht versehen (Beispiel: unbehandelt 
Glas-NW-Rb; vorbehandelt Glas-NW-Rb-ig). 
3.1.4 Additive 
Die in der Arbeit verwendeten Additive zur Herstellung der Silber-Glas-Dispersionen wurden 
wie erhalten verwendet. Es wurden eingesetzt: Titandihydrid (98+ %; Sigma-Aldrich), Zinkcar-
bonat (97 %; Zn > 58 %, Alfa Aesar), Silberdioxid (99+ %; Merck) sowie Kaliumpermanganat 
(99,0 % min; Alfa Aesar). 
3.1.5 Wafer 
Alle Ergebnisse wurden mit multikristallinen Wafern mit einem 68 Ohm/sq Emitter und einer 
SixNy:H Antireflexionsschicht der Firma SolarWorld Innovations erzeugt (Lieferdatum Wafer: 
03/2013). Die 156x156 mm2 Wafer wurden mittels Laser bei LCP Laser-Cut-Processing GmbH 
(Hermsdorf) in 9 Wafer mit einer Kantenlänge von 52x52 mm strukturiert und anschließend per 
Hand vereinzelt. 
3.2 Methoden zur Vorderseitenmetallisierung von Solarzellen 
3.2.1 Silber-Glas-Dispersionsherstellung 
Zur Herstellung von siebdruckfähigen Silber-Glas-Dispersionen wurden die Glaspulver zu-
nächst durch ein 63 µm Analysensieb (Retsch) gegeben, auf Oberschalen- (Sartorius CP4202S) 
oder Analysenwaagen (Sartorius CP2245) eingewogen und mit dem entsprechenden, abgewo-
genen Silberpulver vermengt. In einem Metallgefäß wurde die organische Dispersphase (Kapi-
tel 3.1.1) vorgelegt und mittels Dissolver (VMA-Getzmann Dissolver DISPERMAT CN40-F2) 
gerührt. Das eingewogene Pulver wurde innerhalb von 1 h bei 280 rpm in der organischen 
Phase dispergiert; die Pulverzugabe erfolgte dabei portionsweise. Nach der vollständigen Zu-
gabe wurde nochmals 10 min zur Homogenisierung gerührt. Die erhaltene Dispersion wurde 
anschließend über Nacht relaxieren gelassen. Anschließend erfolgte die finale Dispergierung 
auf einem Walzenstuhl (EXAKT Advanced Technologies GmbH EXAKT 120E–250) in mehreren 
Walzgängen, wobei der Spalt zwischen den Walzen sukzessiv verkleinert wurde. Die Mahlfein-
heit wurde mittels Grindometer (MASSI Grindometer 0–100 µm; VEB Maßindustrie Werdau) 
bestimmt und sollte < 12 µm (4. Linie auf der feinen Skala) sein. Die Zusammensetzungen der 
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hergestellten Silber-Glas-Dispersionen mit einem Feststoffgehalt von 89 Gew% sind nachfol-
gend in Tabelle 7 aufgelistet. 
Tabelle 7: Zusammensetzung aller in dieser Arbeit verwendeten Silber-Glas-Dispersionen 
Dispersion Silber Glas  Additiv 
  Vol%  Vol%  Vol% 
D1-grob-0.44 grob 95 Glas-NZV-0.44 5   
D2-grob-0.40 grob 95 Glas-NZV-0.40 5   
D3-grob-033 grob 85 Glas-NZV-0.33 5   
D4-grob-Li grob 93 Glas-NW-Li 5   
D5-grob-Na grob 93 Glas-NW-Na 5   
D6-grob-Rb grob 93 Glas-NW-Rb 5   
D7-grob-Ca grob 95 Glas-NW-Ca 5   
D8-grob-Sb mittel 95 Glas-PI-Sb 5   
D9-grob-Pb fein 95 Glas-PI-Pb 5   
D10-mittel-0.33 grob 95 Glas-NZV-0.33 5   
D11-fein-0.33 grob 95 Glas-NZV-0.33 5   
D12-grob-0.33-Ag2O grob 95 Glas-NZV-0.33 5 Ag2O 10 
D13-grob-0.33-ZnCO3 grob 95 Glas-NZV-0.33 5 ZnCO3 2 
D14-grob-0.33-KMnO4 grob 95 Glas-NZV-0.33 5 KMnO4 2 
D15-grob-0.33-TiH2 grob 95 Glas-NZV-0.33 5 TiH2 2 
D16-grob-Li-ig grob 95 Glas-NW-Li-ig 5   
D17-grob-Na-ig grob 95 Glas-NW-Na-ig 5   
D18-grob-Rb-ig grob 95 Glas-NW-Rb-ig 5   
D19-grob-Ca-ig grob 95 Glas-NW-Ca-ig 5   
D20-grob-Sb-ig grob 95 Glas-PI-Sb-ig 5   
D21-grob-Pb-ig grob 95 Glas-PI-Pb-ig 5   
Die Bezeichnungen der in der Arbeit verwendeten Dispersionen setzen sich wie folgt zusam-
men: 
- Dx-def-mn-pq: Dispersion (D) mit laufender Nummer (x), zusammengesetzt aus einem 
Silberpulver mit angegebener Partikelgröße gemäß Tabelle 2 (def) und einem Glas mit 
angegebener variierter Komponente gemäß Tabelle 3, Tabelle 4 oder Tabelle 5 (mn) 
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sowie gegebenenfalls Angabe ob das Glas thermisch vorbehandelt oder ein Additiv zu-
gesetzt wurde 
- Beispiele 
o  D9-grob-Pb besteht aus dem grobem Silberpulver und dem Glas-NW-Pb 
o D21-grob-Pb-ig besteht aus dem grobem Silberpulver und dem Glas-NW-Pb-ig 
o D14-grob-0.33-KMnO4 besteht aus dem grobem Silberpulver, dem Glas-
NZV-0.33 sowie dem Additiv KMnO4 
3.2.2 Abscheidung der Silber-Glas-Dispersion mittels Siebdruck 
Das Siebdruckverfahren ist ein industriell eingesetzter Massenfertigungsprozess zur Erzeugung 
von funktionellen Schichten auf unterschiedlichsten Substraten. Es handelt sich dabei um ein 
maskenbasiertes Kontaktverfahren. Das heißt, dass die abzuscheidende Struktur von einer 
Maske (in diesem Falle das Sieb) vorgegeben wird und während des Druckvorganges entsteht 
ein kurzzeitiger Kontakt zwischen Sieb und Substrat. Die Struktur im Sieb wird mittels eines 
photolithographischen Prozesses erzeugt: Das Edelstahlgewebe des späteren Siebes wird zu-
nächst mit einer Polymeremulsion beschichtet. Die später abzuscheidenden Bereiche werden 
mittels einer Maske abgedeckt. Anschließend wird das Sieb belichtet, wobei die Polymersus-
pension aushärtet. In den abgedeckten Bereichen kann anschließend das nicht gehärtete Poly-
mer ausgewaschen werden. 
 
Abbildung 19: Schema des Siebdruckverfahrens während der Rakelbewegung über das Sieb[131] 
Das Prinzip des Siebdruckes ist in Abbildung 19 gezeigt: Auf das Sieb wird die Silber-Glas-Dis-
persion (im Bild als „Ink“ bezeichnet) aufgebracht. Anschließend wird die Rakel („Squeegee“) 
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mit Kontakt zum Sieb über jenes bewegt und füllt dabei die offenen Bereiche des Siebes mit 
Dispersion („Open area filled with ink“). Durch die Rakel wird das Sieb soweit durchgedrückt, 
dass im Bereich des Rakelgummis kurzeitiger Kontakt zum Substrat herrscht und die Disper-
sion im offenen Siebgewebe auf das Substrat übertragen wird. Nachdem die Rakel passiert ist, 
hebt sich das Siebgewebe wieder vom Substrat ab und die Dispersion verbleibt auf dem Substrat 
(„printed ink“). Die Qualität des Siebdruckes hängt neben den rheologischen Eigenschaften der 
verwendeten Silber-Glas-Dispersion zudem von den Siebparametern (mesh-Zahl, Fadenstärke, 
Bespannungswinkel) sowie von folgenden Siebdruckparametern ab: Rakelgummihärte (in die-
ser Arbeit konstant für Vorderseitendruck bei 85 shore und für Rückseitendruck bei 65 shore), 
Rakeldruck, Rakelgeschwindigkeit sowie dem Absprung (Abstand zwischen unbelasteten Sieb 
und Substrat). Diese Parameter wurden je nach verwendeter Dispersion angepasst, um eine 
möglichst gleichmäßige abgeschiedene Struktur zu erhalten. Als Rückseitenlayout wurde eine 
Vollfläche mit 50x50 mm2 (Gewebefeinheit 230 mesh) gewählt; für die Dispersionen D1-grob-
0.44, D2-grob-0.40, D3-grob-0.33, D7-grob-Ca, D11-fein-0.33, D12-grob-0.33-Ag2O, 
D13-grob-0.33-ZnCO3, D14-grob-0.33-KMnO4, D15-grob-0.33-TiH2 und D19-grob-Ca-ig 
wurde eine Rückseitenmetallisierung der Firma SolarWorld Innovations (Entwicklungsmuster) 
sowie für die restlichen Dispersionen D4-grob-Li, D5-grob-Na, D6-grob-Rb, D8-grob-Sb, 
D9-grob-Pb, D16-grob-Li-ig, D17-grob-Na-ig, D18-grob-Rb-ig, D20-grob-Sb-ig sowie 
D21-grob-Pb-ig die Rückseitenmetallisierung PALF29-10 (Monocrystal) verwendet. Nach dem 
Druck der Rückseitenmetallisierung wurde die Struktur 10 Minuten bei Raumtemperatur nivel-
lieren gelassen und anschließend 10 Minuten bei 150 °C getrocknet (BINDER GmbH FDL 115), 
um volatile Bestandteile der Suspension zu entfernen. Als Vorderseitenmetallisierungslayout 
(vergleichbar zu Abbildung 7) wurde eine Struktur mit einem Busbar (1 mm Breite) sowie 22 
Leiterzügen (nominelle Breite im Sieb 100 µm) mit einer Gewebefeinheit von 325 mesh ver-
wendet. Die Trocknung der Dispersionen erfolgte nach ebenfalls 10 Minuten Nivellierzeit bei 
120 °C für 20 Minuten. 
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3.2.3 Einbrand der Solarzellen 
 
Abbildung 20: Temperaturprofil für den Einbrand von Solarzellen in dieser Arbeit mit einer Ist-Spitzen-
temperatur von 760 °C (Zone 4; Soll-Temperatur 900 °C) 
Der Einbrand der bedruckten Solarzellen erfolgte in einem Vier-Zonen-Infrarot-Durchlaufofen 
(BTU PV309). Diese Art von Öfen ermöglicht das rapid thermal processing, welches Aufheizra-
ten von mehreren Hundert Kelvin pro Sekunde ermöglicht. Ein in dieser Arbeit verwendetes 
Ofenprofil ist in Abbildung 20 gezeigt; hierfür wurden die 4 verfügbaren Ofenzonen auf fol-
gende Soll-Temperaturen eingestellt: 680 °C, 625 °C, 625 °C, 900 °C. Diese Temperaturfüh-
rung resultiert bis 470 °C (10 s nach Profilstart) in einer Heizrate von 45 K/s. Anschließend 
wird die Heizrate auf 9,5 K/s gesenkt; in diesem Bereich erfolgt die thermische Zersetzung der 
organischen, nicht-volatilen Bestandteile, welche aus der organischen Dispersion nach der 
Trocknung der Silber-Glas-Dispersion verblieben sind. Bis zum Erreichen der Spitzentempera-
tur wird die Heizrate erneut gesteigert; bei der hier gezeigten Soll-Spitzentemperatur auf 42 K/s. 
Die anschließende Abkühlung erfolgt anschließend bis 300 °C mit einer Rate von bis zu 42 K/s. 
Im Bereich der Spitzentemperatur wurden die Soll-Spitzentemperaturen (Ist-Spitzentemperatur 
auf der Waferoberfläche) wie folgt variiert: 880 °C (740 °C), 900 °C (760 °C), 920 °C (775 °C), 
940 °C (805 °C) sowie 960 °C (820 °C). In den nachfolgenden Kapiteln werden jeweils die 
Soll-Einbrandtemperaturen verwendet. Für jede Temperatur wurden drei Solarzellen einge-
brannt. 
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3.2.4 Abbruchbrände für Untersuchungen von Ag-Glas-Wechselwirkungen 
Zur Abschätzung der Diffusionskoeffizienten von Silber im Glas sowie für die Untersuchungen 
der Wechselwirkungen zwischen Silber und Glas wurden Abbruchbrände durchgeführt. Hierfür 
wurde zunächst jeweils eine Silber-Dispersion unter Verwendung des groben Silberpulvers und 
eine entsprechende Glas-Dispersion mit der organischen Dispersphase aus Kapitel 3.1.1 herge-
stellt. Anschließend wurde auf einem ARC-beschichteten Wafer eine Glasschicht (Quadrat 
500x500 µm2) mittels Siebdruck abgeschieden und getrocknet. Für die Untersuchungen des 
Diffusionskoeffizienten wurden diese Schichten mittels eines RTP-Batchofens (Jipelec 
Jet-First) mit einer Heizrate von 16,7 K/s und einer Haltezeit von 10 s bei Spitzentemperatur 
eingebrannt. Die Einbrandtemperatur wurde anhand des jeweiligen Sinterendes aus den linea-
ren Schwindungen abgeleitet. Für die Untersuchungen der Wechselwirkungen Silber–Glas wur-
den die Glasschichten nicht thermisch vorbehandelt. Anschließend erfolgten der Siebdruck der 
Silber-Dispersion (Quadrat 500x500 µm2) deckungsgleich auf die Glasschicht und die anschlie-
ßende Trocknung. Dieser Schichtaufbau wurde dann ebenfalls mit 16,7 K/min und einer Halte-
zeit von 2 s bei Spitzeneinbrandtemperatur thermisch behandelt. Für die Bestimmung des Dif-
fusionskoeffizienten betrug die Einbrandtemperatur 700 °C und für die Untersuchungen der 
Wechselwirkungen an der Silber-Glas-Grenzfläche sind die verwendeten Temperaturen aus den 
linearen Schwindungen abgeleitet worden und in Kapitel 4.3 angegeben. Anschließend erfolgte 
die Bildaufnahme mittels FESEM. 
3.3 Charakterisierung 
3.3.1 Pulvercharakterisierung 
i. Korngrößenverteilung 
Die Bestimmung der Korngrößenverteilung wurde mittels des Mastersizer 2000 der Firma Mal-
vern durchgeführt. Hierbei wird das zu untersuchende Pulver in Wasser oder Ethanol dispergiert 
und die KGV mittels Laserbeugung bestimmt. Die Suspension wird orthogonal von einem La-
serstrahl durchleuchtet, welcher mittels eines optischen Systems verbreitert wurde und eine 
ebene Welle darstellt. Der Laserstrahl wird an den Partikeln in der Suspension gebeugt, reflek-
tiert oder passiert diese unverändert; größere Partikel streuen dabei das Licht weniger als kleine 
Partikel. Nach dem Passieren der Suspension wird die winkelabhängige Streulichtintensität auf 
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einem Photodetektor gemessen, während das ungebeugte Licht fokussiert wird und so die Ana-
lyse nicht weiter beeinträchtigt[132]. Das detektierte Beugungsmuster eines kugelähnlichen Par-
tikels steht in Korrelation zur Partikelgröße; für ein einzelnes Partikel entsteht ein Beugungs-
muster mit Ringstruktur. Der Abstand des ersten Intensitätsminimums vom Zentrum ist abhän-
gig von der Partikelgröße und wird ausgewertet. 
ii. Lineare Schwindung 
Zur Messung der linearen Schwindung der verwendeten Pulver sowie von getrockneten Sil-
ber-Glas-Dispersionen wurde das Vertikal-Dilatometer TMA 402 F1 Hyperion der Firma Netz-
sch-Gerätebau GmbH verwendet. Für die Messung wurden die Pulver mittels der Zugprüfma-
schine H10KM der Firma Hegewald&Peschke zu Zylindern mit einer Höhe und Durchmesser 
von jeweils 5 mm gepresst. Die reinen Glaspulver wurden hierbei mit 60 MPa und die silber-
haltigen Pulver mit 24 MPa gepresst. Die Messung der linearen Schwindung erfolgte mit einer 
Anpresskraft von 6 mN und einer Heizrate von 10 K/min. Als Ofenatmosphäre wurde synthe-
tische Luft verwendet. Die absoluten Schwindungen wurden anschließend in die prozentualen 
umgerechnet und zur Vergleichbarkeit der Schwindung auf 55 % Gründichte des gepressten 
Zylinders nach folgender Gleichung normiert: 
dL
L0
	=	 L-L0
L0
*100 *
ρgrün
0,55*ρtheo
 Gl. 15 
3.3.2 Elektrische Charakterisierung der Solarzellen 
3.3.2.1 Elektrische Kenndaten der Solarzellen 
Zur Charakterisierung der elektrischen Kenndaten der Solarzellen wurde ein in Kooperation 
mit der Firma KMS Technology GmbH am Fraunhofer IKTS entwickelter Messplatz verwendet. 
Als Lichtquelle wurde ein Sun 2000 Solar Simulator der Firma Abet Technologies Inc. mit einer 
Strahlungsintensität von 1000 W/m2, einem simulierten AM1.5-Spektrum und kontinuierlicher 
Beleuchtung genutzt. Die Intensität wurde mittels einer Referenzzelle der Firma Roth & Rau 
(jetzt: MeyerBurger Germany AG) geprüft. Die Waferhalterung wurde mittels Thermostat auf 
25 °C temperiert. Anschließend wurden die Diodenkennlinien mit und ohne Beleuchtung auf-
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genommen. Dafür wird eine Vier-Punkt-Messung mit Kontaktspitzen auf dem Busbar der Vor-
derseite und auf der vollflächigen metallisierten Rückseite verwendet. Anhand der Kennlinien 
können dann die Kenndaten der Solarzelle abgeleitet werden. 
 
Abbildung 21: Layout der gedruckten Vorderseitenmetallisierung (lila), der Probenstücke für die Kontakt-
widerstandsmessung (oben; schwarze Rechtecke über gesamte Waferbreite) sowie für Präparation von 
Querschliffen und Durchführungen von Rückätzungen zur Analyse mittels FESEM (unten; sechs schwarze 
Quadrate) 
Der ex-situ-Kontaktwiderstand wurde mittels einer Vier-Punkt-Messung bestimmt. Hierfür 
wurden mittels Laser aus der Solarzelle Probenstücke gemäß Abbildung 21 herausgetrennt, so 
dass die einzelnen Leiterzüge voneinander elektrisch isoliert vorliegen. Anschließend wurde 
der Kontaktwiderstand nach einer angepassten Transferlängenmethode (TLM) gemessen. Zur 
Bestimmung wurde zwischen zwei Leiterzügen ein konstanter Strom vorgegeben und der Span-
nungsabfall gemessen; hierbei gehen der Kontaktwiderstand zwischen Silber-Glas-Dispersion 
und Silicium doppelt sowie der Flächenwiderstand des Emitters ein. Bei bekannten geometri-
schen Dimensionen (Leiterzugbreite und -länge sowie Abstand) kann der spezifische Kontakt-
widerstand bestimmt werden (ausführliche Literatur in [133]). 
3.3.2.2 in-situ-Kontaktwiderstandsmessung 
Der in-situ-Kontaktwiderstand wurde mit Hilfe einer Eigenkonstruktion ermittelt; hierfür 
wurde ein Adapter für einen Datenlogger Modell Q18 der Firma DATAPAQ Limited entwi-
ckelt[134]. Der Adapter besteht aus einer Batterie mit 9 V als konstante Spannungsquelle, einem 
Linearregler zur Stabilisierung des Messsignals auf 6 V sowie einem Vorwiderstand und einem 
Parallelwiderstand. Dies ermöglicht eine Messung nach dem Vier-Punkt-Prinzip (Abbildung 
22) während des Einbrandes sowie der gleichzeitigen Überwachung des verwendeten Tempe-
raturprofiles. Zur vereinfachten Handhabung werden die Golddrähte, welche vom Adapter bis 
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zum Punkt kurz vor der Probe das Vierpunktprinzip ermöglichen, zusammengeführt; ab diesem 
Punkt wurde die Messung als Zweipunktmessung durchgeführt. Um Überlagerungseffekte zwi-
schen der eigentlichen Kontaktwiderstandsmessung und dem Übergangswiderstand Mess-
spitze–Leiterzug zu vermindern, wurden die Spitzen mittels pastöser Silber-Glas-Dispersion 
auf dem Leiterzug fixiert. Um die Überlagerung des Messsignals durch den Leiterzugwider-
stand des Goldes zu minimieren, wurde die Zweipunktmessstrecke so kurz wie möglich gehal-
ten; zudem weist Gold einen niedrigen Widerstand auf, wodurch der Einfluss der partiellen 
Zweipunktmessung als minimal eingeschätzt werden kann. Das Prinzip wurde als Quasi-Vier-
Punkt-Messung bezeichnet. 
 
Abbildung 22: Aufbau der in-situ-Kontaktwiderstandsmessung mit Substrat (kleiner Wafer mit gedruckten 
Leiterbahnen), Kontaktspitzen zur Widerstandsmessung (Golddrähte auf Leiterzügen; Spitzen sind mit 
entsprechender Silber-Glas-Dispersion auf Substrat fixiert) sowie Thermoelement zur Profilüberwachung 
(graue Spitze Bildmitte) 
3.3.3 Topographische Charakterisierung des Mikrogefüges 
3.3.3.1 Präparation der Rückätzungen der eingebrannten Silber-Glas-Dispersion von 
Solarzellen 
Für die Präparation der Rückätzungen der eingebrannten Silber-Glas-Dispersionen von Solar-
zellen wurden Quadrate von 1x1 cm2 aus den Zellen gemäß Abbildung 21 herausgetrennt. Diese 
wurden für 7 Minuten mit konzentrierter Salpetersäure (puriss. p.a., ≥ 65%; Sigma-Aldrich) bei 
70 °C behandelt. Anschließend wurden die Proben mit destilliertem Wasser gespült und ge-
trocknet. 
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3.3.3.2 FESEM-Aufnahmen des Mikrogefüges und EDX-Messungen 
Für die FESEM-Aufnahmen (engl. field emission scanning electron microscop; dt. Feldemissi-
ons-Rasterelektronen-Mikroskop) der Querschliffe des Mikrogefüges der eingebrannten Solar-
zellen wurden Probenquadrate von 1x1 cm2 gemäß Abbildung 21 verwendet. Diese, die Proben 
aus Kapitel 3.3.3.1 sowie die Modellschichtaufbauten aus Kapitel 3.2.4 wurden in ein Polymer-
harz eingebettet, angeschliffen und poliert. Für die Aufnahmen wurde das Rasterelektronen-
Mikroskop NVision 40 Cross Beam (Carl Zeiss AG) verwendet. Hierbei wird ein mittels Mag-
netspulen fokussierter, primärer Elektronenstrahl über die Probe gerastert. Dabei kommt es zum 
heraus lösen von Sekundärelektronen aus der Probe oder zum Reflektieren der Elektronen aus 
dem Primärstrahl. Die Detektion der Sekundärelektronen resultiert in einem Topographiekon-
trast, währenddessen die reflektierten Elektronen einen Materialkontrast ermöglichen – Ele-
mente mit höherer Ordnungszahl reflektieren stärker und die entsprechenden Bereiche erschei-
nen heller. Mittels EDX-Messungen (engl. energy-dispersive X-ray spectroscopy; dt. Energie-
dispersive Röntgenspektroskopie) wurde lokal die Zusammensetzung des Mikrogefüges be-
stimmt, um beispielsweise Diffusionskoeffizienten von Silber in Glas zu bestimmen. Hierfür 
wird die Probe mittels hochenergetischem Elektronenstahl beschossen; es kommt zum Heraus-
schlagen von Elektronen aus den inneren Schalen der Atome. Diese Leerstelle wird durch ein 
höherenergetisches Elektron aus einem höheren Atomorbital besetzt – bei diesem Prozess wird 
die überschüssige Energie des Elektrons in Form von Röntgenstrahlung freigesetzt. Diese wie-
derum ist charakteristisch für jedes Element. 
3.3.3.3 Lichtmikroskopie 
Die Aufnahme der Leiterzüge wurde mittels des Lichtmikroskops Nikon SMZ-10A mit Auflicht 
und einer 0,75-fachen Vergrößerung aufgenommen.
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4. Ergebnisse 
4.1 Intrinsische Einflussfaktoren auf die Silberlösung im Glas 
4.1.1 Einfluss der Borsäureanomalie in Gläsern 
Der Einfluss der Bor-Koordination in einem Glas in Abhängigkeit des Netzwerkwand-
ler-zu-Zwischenoxiden-Verhältnisses auf die Kontaktausbildung zwischen Silber-Glas-Disper-
sionen und multikristallinem Silicium soll in diesem Abschnitt untersucht werden. Die Eigen-
schaft des Bors, von einer dreiwertigen Koordination (trigonalen [BO3]-Einheiten) zu tetraedi-
schen [BO4]--Struktureinheiten mit steigendem Netzwerkwandlergehalt überzugehen, sollte 
den Silberlösevorgang beeinflussen. Bedingt durch einen ersten Koordinationswechsel kann es 
zu einer Verfestigung des Glases durch stärkere Verknüpfung innerhalb des Glasnetzwerkes und 
somit zu einer zu höheren Temperaturen verschobenen Erweichung kommen. Durch das weitere 
Einbringen eines Netzwerkwandlers kann das Glas depolymerisiert werden, indem NBO ent-
stehen. Silber als Netzwerkwandler kann diesen strukturellen Wechsel in der Bor-Koordination 
initiieren[76]. Dieser Prozess senkt die Glasviskosität, was den Silberlöseprozess zusätzlich un-
terstützen sollte. Mit steigendem Borgehalt sollte die Silberlöslichkeit im Glas bedingt durch 
die sinkende optische Basizität steigen. 
In Tabelle 3 (Seite 42) ist die Zusammensetzungen der Gläser Glas-NZV-0.44, Glas-NZV-0.40 
und Glas-NZV-0.33 sowie das Verhältnis Netzwerkwandler-zu-Oxiden mit dreiwertigen Kati-
onen aufgelistet. Sogenannte Zwischenoxide können je nach Glaskomposition Netzwerkbildner 
oder -wandler sein. Es wird gemäß der Vorbetrachtungen der Bortrioxid-Gehalt gesteigert und 
andere Glaskomponenten dementsprechend reduziert. Dieser Sachverhalt und die strukturellen 
Änderungen im Glas sollten den Silbertransport beeinflussen. Sowohl das 
CaO/(Al2O3+B2O3)-Verhältnis als auch die optische Basizität sinken mit Steigerung des Bor-
gehaltes. 
In Abbildung 23 ist die lineare Schwindung der Gläser Glas-NZV-0.44 (rot gestrichelt), Glas-
NZV-0.40 (grün gestrichelt) und Glas-NZV-0.33 (blau gestrichelt) in Abhängigkeit der 
Temperatur gezeigt. Die beiden Gläser Glas-NZV-0.44 und Glas-NZV-0.40 weisen einen 
Schwindungsbeginn bei 570 °C auf. Das Sinterende ist für beide Gläser bei 615 °C erreicht. 
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Abbildung 23: Lineare Schwindung des grobem Silberpulvers (schwarze Linie) und der Gläser Glas-
NZV-0.44 (rot gestrichelt), Glas-NZV-0.40 (grün gestrichelt) und Glas-NZV-0.33 (blau gestrichelt) sowie 
der zugehörigen Silberdispersionen D1-grob-0.44 (rote Linie) und D3-grob-0.33 (blaue Linie) in 
Abhängigkeit der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min 
Das Glas-NZV-0.33 mit dem niedrigsten CaO/(B2O3+Al2O3)-Verhältnis beginnt bei 590 °C zu 
sintern. Die maximale Verdichtung ist bei 635 °C erreicht. 
Das verwendete grobe Silberpulver beginnt bei 294 °C zu schwinden und ist bei 560 °C maxi-
mal verdichtet (schwarze Linie). Ebenfalls gezeigt sind die Schwindungen der zugehörigen Sil-
ber-Glas-Dispersionen (durchgezogene, farbige Linien). Der Schwindungsbeginn der Disper-
sion D1-grob-0.44 liegt bei 330 °C und das Sinterende bei 682 °C (rote Linie). Während der 
Schwindung sind Bereiche unterschiedlicher Sinterraten zu beobachten: Im Bereich zwischen 
330 und 390 °C ist die Sinterrate mit 0,01 %/K am niedrigsten. Ab 390 °C kommt es zu einer 
ersten Beschleunigung der Sinterrate auf 0,05 %/K und ab 530 °C herrscht eine Sinterrate mit 
0,08 %/K bis zur Maximalverdichtung vor. Der Sinterbeginn der Dispersion D3-grob-0.33 liegt 
bei 350 °C und die maximale Verdichtung ist bei 610 °C erreicht (blaue Linie). Die Sinterung 
erfolgt ebenfalls mit drei Bereichen unterschiedlicher Sinterrate: Im Bereich von 350 bis 415 °C 
ist die Sinterrate mit 0,04 %/K niedrig, wird zwischen 415–500 °C mit 0,06 %/K höher und 
erreicht ab 500 °C bis zum Sinterende das Maximum von 0,11 %/K. 
In Abbildung 24 sind Querschliffe der Dispersion D2-grob-0.40 (Abbildung 24-a; eingebrannt 
bei 900 °C) und D3-grob-0.33 (Abbildung 24-b; eingebrannt bei 960 °C) gezeigt. Beide Dis-
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persionen zeigen im Mikrogefüge innerhalb des Silbers offene Porosität. Das Grenzgefüge Sil-
ber–Silicium weist eine diskontinuierliche Glasschicht auf. Diese amorphen Grenzschichten 
sind für beide Gläser, wie an den Querschliffen ebenfalls zu erkennen, dünn. In der nanometer-
dicken Schicht zwischen der Dispersion D2-grob-0.40 und dem Wafer sind vereinzelt Silber-
kolloide enthalten (Pfeilmarkierung Abbildung 24-a). Die Menge an Kolloiden ist bei der Ver-
wendung des Glas-NZV-0.33 erhöht (Pfeilmarkierung Abbildung 24-b). 
 
Abbildung 24: FESEM-Aufnahmen von Querschliffen der Grenzfläche zwischen eingebrannter Dispersion 
und Waferoberfläche im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung. a) D2-grob-0.40 eingebrannt 
bei 900 °C; b) D3-grob-0.33 eingebrannt bei 960 °C. Pfeilmarkierungen werden im Text erläutert 
Die dazugehörigen Rückätzungen der Silbermetallisierung mittels HNO3-Behandlung sind in 
Abbildung 25 gezeigt. Auf der Waferoberfläche mit D1-grob-0.44 (Abbildung 25-a) sind ver-
einzelte Kristallite mit einer lateralen Ausdehnung von circa 460 nm auf den Erhöhungen des 
Siliciums vorhanden. In der Nähe von Kristalliten ist die Glasschicht inhomogener als in Be-
reichen fehlender Kristallite auf der restlichen Waferoberfläche. Innerhalb der amorphen Grenz-
schicht sind keine Kolloide zu erkennen. Die Glasschicht D2-grob-0.40 ist homogen (Abbil-
dung 25-b). Auf den Texturerhöhungen sind ebenfalls Kristallite mit einer Größe bis zu 1 µm 
vorhanden. Im Bereich der Silberausscheidungen ist die Glasschicht unregelmäßiger. Zudem 
sind vereinzelt Kolloide (Pfeilmarkierung Abbildung 25-b) sowie runde Strukturen im Glas zu 
erkennen, in denen vor der HNO3-Ätzung Kolloide mit keiner oder unzureichender Glasabde-
ckung waren (Kreismarkierung Abbildung 25-b). Abbildung 25-c zeigt die Waferoberfläche der 
D3-grob-0.33. Die Glasschicht ist dünn und homogen. Auf den Texturerhöhungen sind kleinere 
Kristallite (etwa 300 nm) vorhanden. Auf der Waferoberfläche verteilt sind Kolloide kleiner 
10 nm vorhanden. Im Bereich der Kolloide sind zusätzlich kreisrunde Vertiefungen vorhanden. 
a) b) 
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Dies könnte auf kolloidale Silberausscheidungen hindeuten, welche während der Salpetersäu-
rebehandlung aufgrund fehlender Glasbedeckung entfernt wurden. 
 
Abbildung 25: FESEM-Aufnahmen von Waferoberflächen mit mittels HNO3 selektiv geätzter eingebrann-
ter Dispersion (eingebrannt bei jeweils 900 °C) im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in Ab-
hängigkeit des Glases: a) D1-grob-0.44; b) D2-grob-0.40; c) D3-grob-0.33. Markierungen werden im Text 
erläutert 
a) b) 
c) 
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Abbildung 26: spezifische Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf Solarzellen eingebrannt bei 
900 °C in Abhängigkeit der verwendeten Dispersion: schwarz – D1-grob-0.44, grün – D1-grob-0.33 
In Abbildung 26 sind die spezifischen Kontaktwiderstände von Solarzellen eingebrannt bei 
900 °C in Abhängigkeit der verwendeten Dispersion (schwarz – D1-grob-0.44, grün – D1-
grob-0.33) gezeigt. Mit der Verringerung des NW/ZO-Verhältnisses im Glas von 0,44 auf 0,33 
sinkt der spezifische Kontaktwiderstand von 64,9 mΩ*cm2 auf 36,5 mΩ*cm2. 
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b) 
 
Abbildung 27: Elektrische Kenndaten von Solarzellen in Abhängigkeit von der für die Vorderseitenmetal-
lisierung verwendeten Dispersion (schwarz – D1-grob-0.44; rot – D2-grob-0.40; grün – D3-grob-0.33) und 
der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in Zone 4. a) serieller Widerstand; b) Shunt-Widerstand; c) Füllfak-
tor; d) Effizienz 
In Abbildung 27 sind die elektrischen Kenndaten (Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung 
sind im Anhang 7.a gezeigt) von Solarzellen in Abhängigkeit von der für die Vorderseitenme-
tallisierung verwendeten Dispersion und den Einbrandtemperaturen aufgetragen. Die Silberdis-
persionen bestanden jeweils aus 95 Vol% Silber und 5 Vol% des jeweiligen Glases. Die Soll-
Einbrandtemperatur wurde zwischen 880–960 °C in Zone 4 des Infrarotofens variiert. Der se-
rielle Widerstand sinkt für alle Silber-Glas-Dispersionen mit sinkendem 
CaO/(Al2O3+B2O3)-Verhältnis in den Gläsern mit steigender Einbrandtemperatur (Abbildung 
27-a). Für die Dispersion D1-grob-0.44 und einer Temperatur von 960 °C sinkt Rser auf 
1,3 Ω*cm2. Die Verringerung des NW/ZO-Verhältnisses auf 0,40 im Glas führt zu einer Erhö-
hung des seriellen Widerstandes bei allen Temperaturen um Faktor 3. Die weitere Absenkung 
des Netzwerkwandler-Zwischenoxid-Verhältnisses auf 0,33 resultiert für diese drei Dispersio-
nen in der stärksten Temperaturabhängigkeit des Widerstandes. Das Minimum liegt bei 
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1,4 Ω*cm2 und 940 °C. Die Shunt-Widerstände sind für die Dispersionen D1-grob-0.44 sowie 
D2-grob-0.40 mit den höheren Verhältnissen 0,44 und 0,4 im Glas wenig temperatursensitiv 
und liegen in einer Größenordnung oberhalb 1500 Ω*cm2 (Abbildung 27-b). Mit dem niedrigs-
ten CaO/Al2O3+B2O3-Verhältnis von 0.33 im Glas der Dispersion D3-grob-0.33 stellen sich 
höhere Shunt-Widerstände ein, vor allem bei den Einbrandtemperaturen 940 und 960 °C. Ins-
gesamt liegt Rshunt oberhalb von 1000 Ω*cm2 und sollte dadurch einen geringen Einfluss auf 
den Füllfaktor haben. 
Sowohl Füllfaktor als auch Effizienz weisen für alle Dispersionen aller drei Gläser denselben 
Trend auf. Mit steigender Temperatur steigen sowohl FF als auch η; zudem sinkt die Stan-
dardabweichung (Abbildung 27-c sowie Abbildung 27-d). Für das höchste und das niedrigste 
Verhältnis im Glas der Dispersionen wird das Maximum bei der höchsten Einbrandtemperatur 
960 °C erreicht. Für beide beträgt der FF 75,5 %. Resultierend aus den elektrischen Kennwerten 
beträgt die Effizienz 15,0 % (D1-grob-0.44) und 15,1 % (D3-grob-0.33). Das Maximum für das 
mittlere Verhältnis liegt bei 940 °C mit 61 % und η von 12 % (D2-grob-0.40). 
4.1.2 Einfluss der Ionenradien und -ladung des Netzwerkwandlers 
Es soll der Einfluss des Netzwerkwandlers im Glas auf die Silberlösung während des Einbran-
des und die Kontaktausbildung während des Einbrandes von Silber-Glas-Dispersionen auf 
mc-Si untersucht werden. Je kleiner der Netzwerkwandler ist, umso höher ist die Feldstärke bei 
gleicher Ladung und umso stärker ist die ionische Bindung, beziehungsweise deren Stärke, 
zwischen Netzwerkwandlerion und Sauerstoff im Glasnetzwerk[135]; mit steigender Festigkeit 
dieser Bindung sollte der Silberlösevorgang erschwerter stattfinden. Das zweifach positiv ge-
ladene Calcium ist im Vergleich zum ähnlich großen Natrium an zwei Nichtbrückensauerstoffen 
im Glas und somit nochmals stärker gebunden. Die Silberlösung sollte in diesem Falle im Ver-
gleich zum Na2O-haltigen Glas verringert werden. In Tabelle 4 (Seite 42) sind die Zusammen-
setzungen der Gläser Glas-NW-Li, Glas-NW-Na, Glas-NW-Rb sowie Glas-NW-Ca sowie deren 
optische Basizität aufgeführt. Einerseits wird der Ionenradius des jeweiligen Netzwerkwandlers 
bei gleichbleibender Ladung (Glas-NW-Li, Glas-NW-Na, Glas-NW-Rb) und andererseits wird 
die Ladung des Netzwerkwandlers bei vergleichbarem Ionenradius (Glas-NW-Na, Glas-NW-
Ca) variiert (Abbildung 28). Silber in ionischer Form ist einfach positiv geladen, hat einen Ra-
dius von 113 Å und ist somit vergleichbar zu Natrium. 
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Abbildung 28: Ionenradien der verwendeten Netzwerkwandler Li+, Na+, Rb+ sowie Ca2+ im Vergleich zu 
Ag+ 
In den Abbildung 29–Abbildung 32 sind die linearen Schwindungen der Gläser Glas-NW-Li, 
Glas-NW-Na, Glas-NW-Rb sowie Glas-NW-Ca (jeweils Striche), des in den Dispersionen ver-
wendeten Silberpulvers (jeweils Strich-Punkt-Punkt) und der entsprechenden Silber-Glas-Dis-
persionen (jeweils Linie) in Abhängigkeit der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min auf-
getragen. Die Gläser mit Alkaliionen als Netzwerkwandler weisen einen vergleichbaren 
Schwindungsbeginn im Temperaturbereich 480–500 °C auf. Das Glas-NW-Li beginnt bei 
501 °C zu schwinden. Das Sinterende liegt bei 534 °C. Der Schwindungsbeginn der zugehöri-
gen Silber-Glas-Dispersion D4-grob-Li liegt bei 350 °C. Die Schwindung weist hierbei drei 
Bereiche unterschiedlicher Sinterrate auf: Bis 430 °C schwindet die Dispersion mit 0,03 %/K 
langsam, anschließend wird die Sinterrate durch das erweichende Glas bis 540 °C auf 0,07 %/K 
erstmals und anschließend durch den Glaseinfluss nochmals auf 0,09 %/K beschleunigt. Das 
Glas-NW-Na beginnt bei 490 °C mit der Sinterung und endet bei 526 °C. Die zugehörige Sil-
ber-Glas-Dispersion D5-grob-Na beginnt bei 340 °C zu schwinden und die maximale Verdich-
tung wird bei 625 °C erreicht. Vergleichbar zur Dispersion D4-grob-Li sind drei Bereiche mit 
unterschiedlichen Sinterraten vorhanden, welche mit steigender Temperatur ebenfalls steigen: 
Eine erste Beschleunigung erfolgt bei 440 °C von 0,04 %/K auf 0,05 %/K und die zweite auf 
0,09 %/K bei 520 °C bis zum Schwindungsende. Das Glas-NW-Rb zeigt im Temperaturbereich 
bis circa 450 °C eine Längenänderung von 4 %. Dies ist auf die Hygroskopie des Rubidiumoxi-
des und der damit verbundenen Wasserabgabe des Glases beim Aufheizen zurückzuführen; eine 
technische Verwendung ist dadurch allerdings ausgeschlossen. Jedoch kann ein Vergleich zu 
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den anderen Gläsern zumindest im Rahmen in dieser Arbeit gezogen werden. Der Sinterbeginn 
liegt bei 465 °C und das Sinterende bei 504 °C. Die Dispersion D6-grob-Rb beginnt bei 370 °C 
zu sintern und die maximale Verdichtung ist bei 640 °C erreicht. Die Ausdehnung um 0,4 % im 
Temperaturbereich zwischen 230–370 °C könnte durch die Wasserabgabe des Glases erzeugt 
sein, welches aufgrund des verdichtenden Silbers nicht entweichen kann. Die Schwindung er-
folgt im Bereich bis 530 °C mit einer Sinterrate von 0,09 %/K und anschließend mit einer Rate 
von 0,11 %/K. Das Glas-NW-Ca weist, wie durch die festere Bindung des zweiwertigen Netz-
werkwandlers im Glas zu erwarten war, einen gegenüber den einwertigen Netzwerkwandlern 
deutlich höheren Schwindungsbeginn auf, welcher bei 629 °C liegt. Das Sinterende ist bei 
671 °C erreicht. Die Dispersion D7-grob-Ca beginnt bei 340 °C bis 430 °C zu schwinden. Bis 
480 °C ist die Schwindung verzögert. Anschließend sintert die Probe bis 630 °C mit einer Sin-
terrate von 0,13 %/K dicht. 
 
Abbildung 29: Lineare Schwindung Glas-NW-Li (Striche), des in den Silber-Glas-Dispersionen verwende-
ten groben Silbers (Strich-Punkt-Punkt) sowie der Dispersion D3-grob-Li (Linie) in Abhängigkeit der Tem-
peratur bei einer Heizrate von 10 K/min 
100 200 300 400 500 600 700 800
-22
-20
-18
-16
-14
-12
-10
-8
-6
-4
-2
0
2
dL
/L
0 
[%
]
Temperatur [°C]
 GlasNW-Li
 D4-grob-Li
 grobes Silber
Ergebnisse 
- 64 - 
 
Abbildung 30: Lineare Schwindung des Glas-NW-Na (Striche), des in den Silber-Glas-Dispersionen ver-
wendeten groben Silbers (Strich-Punkt-Punkt) sowie der Dispersion D5-grob-Na (Linie) in Abhängigkeit 
der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min 
 
Abbildung 31: Lineare Schwindung des Glas-NW-Rb (Striche), des in den Silber-Glas-Dispersionen ver-
wendeten groben Silbers (Strich-Punkt-Punkt) sowie der Dispersion D6-grob-Rb (Linie) in Abhängigkeit 
der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min 
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Abbildung 32: Lineare Schwindung des Glas-NW-Ca (Striche), des in den Silber-Glas-Dispersionen ver-
wendeten groben Silbers (Strich-Punkt-Punkt) sowie der Dispersion D7-grob-Ca (Linie) in Abhängigkeit 
der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min 
 
Abbildung 33: FESEM-Querschliff der Grenzfläche Glas-NW-Na und dem groben Silber mit Aufnahmeor-
ten (links) der gemessenen, exemplarisch gezeigten EDX-Spektren (rechts) 
Neben der Glasschwindungsbestimmung wird zudem der Diffusionskoeffizient bei 700 °C von 
Silber in den Gläsern Glas-NW-Li, Glas-NW-Na, Glas-NW-Rb sowie Glas-NW-Ca bestimmt. 
Hierfür wurde ein Mehrlagenaufbau (Abbildung 33 – links; restlichen Aufnahmen Anhang 7.b) 
verwendet, welcher aus einer dicht gesinterten Glasschicht auf einem Siliciumwafer besteht, 
auf die eine Schicht des groben Silbers abgeschieden wurde. Nachfolgend wurden Abbruch-
brände durchgeführt und die Proben im FESEM mittels EDX charakterisiert. Zur Abschätzung 
der Silber-Diffusionskoeffizienten im Glas wird das EDX-Spektrum verwendet, welches noch 
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Silber-Peaks enthält, aber dessen Anregungsbirne nicht Silber aus der gedruckten Schicht de-
tektieren sollte. Anhand des bekannten Einbrandprofiles und der durch EDX-Messungen be-
stimmten Eindringtiefe des Silbers im Glas kann der Diffusionskoeffizient mittels folgender 
Gleichung abgeschätzt werden[136]: 
D	=	 x2
4t
 Gl. 16 
In Gl. 16 entspricht D – Diffusionskoeffizient Silber in Glas, x – Eindringtiefe Silber in Glas in 
cm und t – Zeit in Sekunden. Die daraus erhaltenen Koeffizienten bei einer Einbrandtemperatur 
von 700 °C sind nachfolgend in Abbildung 34 dargestellt. 
 
Abbildung 34: Diffusionskoeffizienten von Silber in den jeweiligen Gläsern (schwarz – Glas-NW-Li; 
rot – Glas-NW-Na; blau – Glas-NW-Ca) bei einer Einbrandtemperatur von 700 °C und einer Haltezeit von 
1 s 
Die erhaltenen Diffusionskoeffizienten liegen für die Gläser Glas-NW-Li sowie Glas-NW-Na 
mit 4,6*10-8 cm2/s beziehungsweise 7,3*10-8 cm2/s in einem vergleichbaren Bereich. Für das 
Glas-NW-Rb konnte mit der beschriebenen Methode kein Diffusionskoeffizient bestimmt wer-
den. Der Wert für Glas-NW-CA beträgt 6,9*10-9 cm2/s und ist wie erwartet eine Zehnerpotenz 
niedriger als für die alkalihaltigen Gläser. 
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Abbildung 35: FESEM-Aufnahmen von Querschliffen der Grenzfläche zwischen eingebrannter Dispersion 
und Waferoberfläche (eingebrannt bei jeweils 900 °C) im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung 
in Abhängigkeit des verwendeten Glases: a) D4-grob-Li (kleines Bild mit 40.000-facher Vergrößerung); 
b) D5-grob-Na; c) D6-grob-Rb; d) D7-grob-Ca. Markierungen werden im Text erläutert 
In Abbildung 35 sind FESEM-Aufnahmen von Querschliffen der Grenzfläche zwischen einge-
brannter Dispersion und Waferoberfläche bei konstanter Einbrandtemperatur von 900 °C ge-
zeigt (a) D4-grob-Li; b) D5-grob-Na; c) D6-grob-Rb; d) D7-grob-Ca). Die amorphe Glas-
schicht zwischen eingebrannter Dispersion und Wafer ist bei Verwendung des Glas-NW-Li bis 
zu circa 70 nm dünn und von gleichmäßiger Dicke (Abbildung 35-a). In dieser sogenannten 
ultradünnen Schicht (<100 nm) sind Silbernanokolloide bis zu einer Größe von 35 nm enthalten 
(rechte Pfeilmarkierung markiert Aufnahmeort des kleinen Bildes in Abbildung 35-a). Zudem 
sind vereinzelt Kristallite mit einer lateralen Ausdehnung von bis zu 170 nm und vertikalen 
Ausdehnung ins Silicium von 100 nm vorhanden (linke Pfeilmarkierung in Abbildung 35-a). 
Die Mikrostruktur des Grenzgefüges zwischen der eingebrannten Dispersion D5-grob-Na ist 
durch eine unregelmäßige Glasschicht gekennzeichnet (Abbildung 35-b). Die amorphe Grenz-
schicht ist bis zu 530 nm dick und teilweise sind Poren vorhanden. Silberausscheidungen sind 
a) b) 
c) d) 
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über die gesamte Waferoberfläche gleichmäßig verteilt. Die Kolloide sind dabei bis zu 130 nm 
groß. Die Kristallite sind bis zu 460 nm lateral und 100 nm vertikal groß. Eine vergleichbare 
Morphologie weist das Grenzgefüge bei Verwendung der Dispersion D6-grob-Rb auf (Abbil-
dung 35-c). Die amorphe Grenzschicht ist von unregelmäßiger Dicke (bis zu 730 nm) und von 
Silberkolloiden mit Durchmessern bis zu 200 nm durchsetzt, welche überwiegend im linken 
Teil der Aufnahme zu erkennen sind. Das Grenzgefüge im rechten Teil des Bildes enthält we-
niger Kolloide und die Silberausscheidungen sind in diesem Bereich hauptsächlich Kristallite 
mit einer Größe von bis zu 200 nm, sowohl lateral als auch vertikal. Sowohl bei der D6-grob-Rb 
als auch bei D5-grob-Na sind keine Bereiche vorhanden, in denen die Glasschicht als ultradünn 
(dünner als 100 nm; vergleichbar zu D4-grob-Li) bezeichnet werden kann. Im Gegensatz dazu 
sind bei Verwendung der Dispersion D7-grob-Ca sowohl entsprechende Bereiche als auch Glas-
schichtdicken vergleichbar zu D5-grob-Na und D6-grob-Rb zu finden. Die Dicke der Glas-
schicht schwankt von 30–400 nm. In den Bereichen mit dicker amorpher Grenzschicht sind 
hauptsächlich Kristallite zu finden, während die dünnen Schichten von Kolloiden durchsetzt 
sind, welche maximal 100 nm groß sind. 
Zur Aufklärung von Unterschieden in der Grenzflächenzusammensetzung der verschiedenen 
Silberausscheidungsbereiche zwischen eingebrannter Silber-Glas-Dispersion D6-grob-Rb und 
dem Silicium (Abbildung 35-c) wurden EDX-Messungen durchgeführt. In Abbildung 
36 – links ist die FESEM-Aufnahme eines Querschliffes der eingebrannten Dispersion 
D6-grob-Rb abgebildet. Jeweils an den mit Pfeilen markierten Punkten wurden EDX-Spektren 
aufgenommen: Spektrum #1 im Bereich der kolloidalen Silberausscheidungen und Spektrum 
#3 im Bereich der Kristallite. Die zugehörigen Spektren sind in Abbildung 36 – rechts darge-
stellt. In beiden Spektren sind die Elemente Ag (Metallisierung), Si (Wafer), Zn (Glas), O und 
C vorhanden. Der Kohlenstoff resultiert aus der C-Beschichtung der Probe während der Präpa-
ration für die FESEM-Aufnahmen, welcher verwendet wird, um elektrische Aufladungen wäh-
rend der Aufnahmen zu vermeiden. Spektrum #1 enthält neben den genannten Elementen zu-
sätzlich einen Peak bei 0,39 keV, welcher Stickstoff zugeordnet werden kann. Für weitere Un-
tersuchungen des Kontaktgefüges wurden von den in Abbildung 35 gezeigten Proben zudem 
Rückätzungen angefertigt, um die Art und Verteilung der Silberausscheidungen unter den Lei-
terzügen sichtbar zu machen. 
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Abbildung 36: Querschliff der Grenzfläche zwischen eingebrannter Dispersion D6-grob-Rb und Waferober-
fläche mit Aufnahmeorten (links) der gemessenen EDX- Spektren (rechts) 
  
  
Abbildung 37: FESEM-Aufnahmen von Waferoberflächen mit mittels HNO3 selektiv geätzter eingebrann-
ter Dispersion (eingebrannt bei jeweils 900 °C) im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in Ab-
hängigkeit des Glases: a) D4-grob-Li; b) D5-grob-Na; c) D6-grob-Rb; d) D7-grob-Ca. Markierungen wer-
den im Text erläutert 
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Abbildung 37 zeigt FESEM-Aufnahmen zwischen Silbermetallisierungen und Wafer nach der 
Rückätzung des Silbers mit Salpetersäure. Anhand dieser Aufnahmen können Rückschlüsse 
über die Gleichmäßigkeit der Glasschicht sowie der Art und Verteilung der Silberausscheidung 
erfolgen. Die Waferoberfläche mit mittels HNO3 selektiv geätzter eingebrannter Dispersion 
D4-grob-Li ist regelmäßig (Abbildung 37-a) und durchsetzt mit Nanokolloiden. Diese sind ver-
gleichbar zur Abbildung 35-a kleiner als 200 nm. Die größeren Kolloide sind nicht über die 
gesamte Waferoberfläche verteilt, sondern in Bereichen akkumuliert (Ringmarkierung Abbil-
dung 37-a). Abbildung 38 zeigt eine 50.000-fache Vergrößerung der Waferoberfläche. Neben 
den Akkumulationen sind Kolloide mit einem Durchmesser kleiner 25 nm zu erkennen (Abbil-
dung 38-a). Vereinzelt sind Kristallite auf den Texturerhöhungen zu sehen (Pfeilmarkierung 
Abbildung 37-a). Die amorphe Grenzschicht, welche nach der selektiven Rückätzung der Dis-
persion D5-grob-Na auf der Waferoberfläche verlieb (Abbildung 37-b), ist unregelmäßig und 
zeigt Erhöhungen sowie bis zu 300 nm große, kreisförmige dunkle Bereiche (Kreismarkierung 
Abbildung 37-b). Auf den Texturerhöhungen sind Kristallite im Größenbereich von  
250–870 nm. Einige der Kristallite sind von einer dickeren Glasschicht bedeckt (Pfeilmarkie-
rung Abbildung 37-b). Zudem sind in den Kristallit-Regionen Kolloide vorhanden. Vergleich-
bar zum Grenzgefüge der Dispersion D5-grob-Na-Glas ist das der Silber-Glas-Dispersion 
D6-grob-Rb (Abbildung 37-c). Es sind sowohl die Strukturen von geätzten Kolloiden sowie 
Kristallite, welche teilweise von Glas bedeckt sind, auf den Texturerhöhungen vorhanden. Na-
nokolloide in der Glasschicht hingegen sind nicht nachweisbar. Die Glasschicht ist inhomogen 
über der Waferoberfläche verteilt. Bei der Verwendung vom Glas-NW-Ca in der Silberdisper-
sion D7-grob-Ca ist die amorphe Grenzschicht regelmäßig und dünn über der gesamten Wafer-
oberfläche zu finden (Abbildung 37-d). Auf den Erhöhungen sind Kristallite bis zu einer Größe 
von 400 nm zu erkennen. Bei den Nanokolloiden sind sowohl die Strukturen von geätzten als 
auch Agglomerate von Kolloiden zu erkennen (Pfeilmarkierung Abbildung 37-c). Neben den 
bis zu 50 nm großen Partikeln sind zudem Nanopartikel im Größenbereich kleiner 15 nm zu 
erkennen (Abbildung 38-b), welche die gesamte Glasschicht durchsetzen. 
Die bisherigen Untersuchungen zeigen, dass der Silbertransport vom verwendeten Netzwerk-
wandler im Glas abhängig ist. Die Verwendung von großen, einwertigen Alkaliionen (Na+ und 
Rb+) resultiert in einem erhöhten Silberanteil in der amorphen Grenzschicht im Gegensatz zum 
kleineren Lithium- oder zweiwertigen Calciumion; dies korreliert mit der Feldstärke und der 
Stärke der ionischen Bindung im Glasnetzwerk zwischen NBO und Netzwerkwandlerkation. 
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Abbildung 38: FESEM-Aufnahmen von Waferoberflächen nach selektiver Rückätzungen mit HNO3 der 
eingebrannten Dispersion (eingebrannt bei jeweils 900 °C) im Elementkontrast mit: a) 50.000-facher Ver-
größerung für D4-grob-Li sowie b) 75.000-facher Vergrößerung für D7-grob-Ca 
 
Abbildung 39: in-situ-Kontaktwiderstandsmessungen von Silber-Glas-Dispersionen zu Silicium in Abhän-
gigkeit des Netzwerkwandlers im Glas bei gleichem Einbrandprofil: a) D4-grob-Li; b) D5-grob-Na; c) D6-
grob-Rb; d) D7-grob-Ca 
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Zur näheren Untersuchung der Kontaktausbildung während des Einbrandes von Dispersionen 
zur Kontaktierung von multikristallinem Silicium wurden in-situ-Kontaktwiderstandsmessun-
gen durchgeführt. Diese sind in Abbildung 39 in Abhängigkeit des in den Dispersionen verwen-
deten Glases abgebildet. Das Einbrandprofil ist für alle Dispersionen identisch und wurde an-
hand der höchsten Effizienz von Solarzellen mit der Metallisierung mit Silber-Dispersionen 
D5-grob-Na ausgewählt. Der anfängliche hohe Widerstand resultiert aus der elektrisch isolie-
renden ARC – ein Widerstand zwischen den beiden Leitfingern kann nicht gemessen werden 
und so entspricht dieser dem Vorwiderstand der verwendeten Schaltung. Der Widerstand für die 
D4-grob-Li (Abbildung 39-a) fällt bei 550 °C ab. Anschließend wird ein Widerstandsminimum 
bei 750 °C und 5 Ω durchlaufen. Die darauffolgenden Schwankungen beginnen bei der maxi-
malen Einbrandtemperatur und resultieren in einem Maximum von 67 Ω bei 590 °C während 
der Abkühlung. Ab 400 °C wird ein Widerstandsplateau mit geringen Schwankungen erreicht. 
Bei 230 °C fällt der Widerstand ab und erreicht bei Temperaturen unterhalb von 100 °C den 
finalen Wert von 27 Ω. Der Verlauf des in-situ-Kontaktwiderstands für die D5-grob-Na (Abbil-
dung 39-b) ist vergleichbar. Nach dem Abfall bei 600 °C wird ein Minimum von 15 Ω (760 °C) 
erreicht. Während der Abkühlphase des Einbrandprofiles treten schnelle Widerstandsänderun-
gen auf. Während des Widerstandschwankens wird mit einem Wert größer als 2000 Ω bei 
560 °C ein Maximum durchlaufen. Bei 477 °C tritt ein Minimum von 72 Ω gefolgt von einem 
Maximum mit 290 Ω bei 394 °C auf. Anschließend fällt der Widerstand ab und erreicht ver-
gleichbar zur D4-grob-Li bei Temperaturen kleiner 100 °C den finalen Wert von 20 Ω. Die Dis-
persion D6-grob-Rb (Abbildung 39-c) weist einen ähnlichen Widerstandsverlauf auf: Der Wi-
derstand fällt bei 560 °C ab und durchläuft ein Minimum bei 733 °C und 7 Ω. Bei einer Erhö-
hung der Temperatur von 5 K wird ein Maximum bei 738 °C von mehr als 2000 Ω durchlaufen. 
Während der Abkühlphase wird ein Minimum bei 507 °C und 38 Ω erreicht. Anschließend 
steigt der Widerstand auf ein kurzes Plateau an, um bei Temperaturen kleiner 250 °C den End-
widerstand von 24 Ω zu erreichen. Der Verlauf des in-situ-Widerstandes der Silber-Dispersion 
D7-grob-Ca ist deutlich verschieden von den Dispersionen der Gläser, welche einwertige Alka-
liionen enthalten (Abbildung 39-d). Der Widerstand wird bei 626 °C geringer, durchläuft bei 
767 °C und 33 Ω ein Minium und anschließend steigt der Widerstand auf den Initialwert an. 
Während der Abkühlung fällt der Widerstand dann bei 356 °C erneut ab und erreicht bei Tem-
peraturen < 100 °C den finalen Wert von 19 Ω. 
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Abbildung 40: spezifische Kontaktwiderstände der Silbermetallisierungen auf Solarzellen eingebrannt bei 
900 °C in Abhängigkeit des Netzwerkwandlers im verwendeten Glas: schwarz – D4-grob-Li, 
rot – D5-grob-Na, grün – D6-grob-Rb sowie blau – D7-grob-Ca 
In Abbildung 40 sind die spezifischen Kontaktwiderstände von Solarzellen mit eingebrannter 
Silbermetallisierung bei 900 °C in Abhängigkeit des im Glas verwendeten Netzwerkwandlers 
gezeigt. Der Kontaktwiderstand für die Dispersion D4-grob-Li beträgt 94,8 mΩ*cm2 und für 
D5-grob-Na 80,4 mΩ*cm2. Für die Dispersion D6-grob-Rb liegt ρc bei 158 mΩ*cm2 und für 
die Dispersion D7-grob-Ca liegt der spezifische Kontaktwiderstand bei 133 mΩ*cm2. 
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Abbildung 41: Elektrische Kenndaten von Solarzellen in Abhängigkeit vom Netzwerkwandler im für die 
Silberdispersion verwendeten Glas (schwarz – D4-grob-Li, rot – D5-grob-Na, grün – D6-grob-Rb sowie 
blau – D7-grob-Ca) und der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in Zone 4: a) serieller Widerstand; b) Shunt-
Widerstand; c) Füllfaktor; d) Effizienz 
In Abbildung 41 sind die elektrischen Kenndaten in Abhängigkeit vom verwendeten Netzwerk-
wandler in der für die Dispersion verwendeten Gläser (schwarz – D4-grob-Li, 
rot – D5-grob-Na, grün – D6-grob-Rb sowie blau – D7-grob-Ca; Kurzschlussstrom und Leer-
laufspannung sind in Anhang 7.c abgebildet) und der Einbrandtemperatur der Solarzellen ge-
zeigt. Der serielle Widerstand in Abbildung 41-a sinkt für die Metallisierung D4-grob-Li bei 
Erhöhung der Einbrandtemperatur von 7,3 Ω*cm2 (880 °C) auf 6,3 Ω*cm2 (960 °C). Rser steigt 
für die Dispersion D5-grob-Na mit steigender Einbrandtemperatur von 6,1 Ω*cm2 auf 
6,7 Ω*cm2. Für die Metallisierung D6-grob-Rb und D7-grob-Ca ist der Temperatureinfluss 
beim seriellen Widerstand im Vergleich der Gläser am deutlichsten erkennbar. Für D6-grob-Rb 
steigt der Widerstand mit der Einbrandtemperatur von 8,4 Ω*cm2 bei 880 °C auf 10,6 Ω*cm2 
bei 960 °C an. Einen gegenläufigen Trend zeigt Rser bei D7-grob-Ca: Der Widerstand sinkt von 
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7,4 auf 3,5 Ω*cm2 mit steigender Einbrandtemperatur von 880 auf 960 °C. Der Shunt-Wider-
stand liegt für alle Temperatur-Dispersion-Kombinationen oberhalb von 2500 Ω*cm2 und sinkt 
für die Metallisierungen von Gläsern mit den einwertigen Netzwerkwandlerionen mit steigen-
der Einbrandtemperatur ab. Die Dispersion D7-grob-Ca zeigt hingegen keinen eindeutigen Ein-
brandtemperatur-Trend. Bei 920 °C und 940 °C liegt der Shunt-Widerstand unterhalb 
5000 Ω*cm2 und darüber für die restlichen Einbrandtemperaturen. 
Der Füllfaktor folgt für alle Silber-Glas-Dispersionen dem seriellen Widerstand. Mit durch-
schnittlich 55 % wird mit der Dispersion D5-grob-Na der höchste und über alle Einbrandtem-
peraturen zudem der stabilste Füllfaktor erreicht. In Kombination aller elektrischen Kenndaten 
resultiert eine maximale Effizienz von 11,1 % (900 °C). D4-grob-Li erreicht mit einem durch-
schnittlichen FF von 52,5 % eine Effizienz von 10,5 % (920 °C). Der Füllfaktor der Metallisie-
rung D6-grob-Rb liegt unter 50 % (880 °C) und sinkt mit steigender Einbrandtemperatur auf 
40 % ab. Diese Kenndaten resultieren in Effizienzen zwischen 8–10 %. Bei der Dispersion 
D7-grob-Ca wird ein Maximum im Füllfaktor bei der höchsten Einbrandtemperatur mit 55 % 
erreicht. Bei der Effizienz hingegen liegt das Maximum mit 10,8 % bei einer Einbrandtempe-
ratur von 920 °C. 
4.1.3 Einfluss von polyvalenten Zwischenoxiden im Glas 
Um die Redox-Eigenschaften des in der Metallisierungsdispersion enthaltenen Glases und de-
ren Einfluss auf den Silbertransportmechanismus zu untersuchen, werden zwei ternäre Gläser 
mit polyvalenten Ionen verwendet. Das im Glas-PI-Pb enthaltene Blei kann in unterschiedli-
chen Oxidationsstufen als Pb(II)-oxid, Pb(II, IV)-oxid und Pb(IV)-oxid vorliegen. Ebenfalls 
drei Oxide kann das im Glas-PI-Sb enthaltene Antimon ausbilden: Antimon(III)-oxid, Anti-
mon(III, V)-oxid und Antimon(V)-oxid. Die Zusammensetzungen der Gläser sind in Tabelle 5 
aufgeführt. Zudem wird ein Vergleich zum Glas-NW-Li ohne polyvalentes Ion gezogen. 
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Abbildung 42: Lineare Schwindung des Glas-PI-Sb (rote Striche) im Vergleich zum Glas-NW-Li ohne po-
lyvalente Ionen (schwarze Punkte), des in der Silber-Glas-Dispersion verwendeten groben Silbers 
(Strich-Punkt-Punkt) sowie der Dispersion D8-grob-Sb (rote Linie) in Abhängigkeit der Temperatur bei 
einer Heizrate von 10 K/min 
 
Abbildung 43: Lineare Schwindung des Glas-PI-Pb (grüne Striche) im Vergleich zum Glas-NW-Li ohne 
polyvalente Ionen (schwarze Punkte), des in der Silber-Glas-Dispersion verwendeten groben Silbers 
(Strich-Punkt-Punkt) sowie der Dispersion D9-grob-Pb (grüne Linie) in Abhängigkeit der Temperatur bei 
einer Heizrate von 10 K/min 
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Abbildung 42 und Abbildung 43 zeigen die linearen Schwindungen des Glas-PI-Sb und des 
Glas-PI-Pb im Vergleich zum Glas-NW-Li ohne polyvalente Ionen sowie des in den Silberdis-
persionen verwendeten groben Silbers und die entsprechenden Silberdispersionen D8-grob-Sb 
und D9-grob-Pb in Abhängigkeit der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min. Der Schwin-
dungsbeginn des Glas-PI-Sb liegt bei 445 °C. Das Schwindungsende ist bei 500 °C erreicht. 
Das anfängliche Schwinden um 2 % des Glases bis zum eigentlichen Schwindungsbeginn 
konnte in Wiederholungsmessungen bestätigt werden. Die genaue Ursache kann jedoch nicht 
geklärt werden. Ab 500 °C dehnt sich die Probe wieder aus, was mit einer möglichen Sauer-
stoffaufnahme des im Glas enthaltenen Sb2O3 korreliert werden kann. Die Silber-Glas-Disper-
sion D8-grob-Sb beginnt bei 615 °C mit einer Sinterrate von 0,03 %/K zu schwinden. Bis zu 
dieser Temperatur dehnt sich die Probe um 1 % aus. Im untersuchten und für den Einbrand von 
Solarzellen relevanten Temperaturbereich bis 830 °C kann keine maximale Verdichtung gemes-
sen werden. Der Schwindungsbeginn des Glas-PI-Pb liegt bei 415 °C. Die vollständige Ver-
dichtung ist bei 444 °C erreicht. Die Dispersion D9-grob-Pb beginnt bei 340 °C (Sinterrate 
0,09 %/K) zu schwinden und erreicht vergleichbar zum verwendeten Silberpulver die maximale 
Verdichtung bei 550 °C. Die Schwindung beider Gläser mit polyvalenten Ionen erfolgt somit 
bei niedrigeren Temperaturen als die des Glas-NW-Li. 
Der Diffusionskoeffizient von Silber im Glas-PI-Sb beträgt 2,8*10-9 cm2/s (Abbildung 44 – rot) 
und ist somit eine Zehnerpotenz niedriger als der Koeffizient für das Glas-NW-Li ohne polyva-
lente Ionen. Der Koeffizient für das Glas-PI-Pb beträgt 5,5*10-8 cm2/s und ist vergleichbar zum 
Glas-NW-Li.  
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Abbildung 44: Diffusionskoeffizienten von Silber in den jeweiligen Gläsern (schwarz – Glas-NW-Li; 
rot – Glas-PI-Sb; grün – Glas-PI-Pb) bei einer Einbrandtemperatur von 700 °C und einer Haltezeit von 1 s; 
zugehörigen FESEM-Aufnahmen mit EDX-Spektren befinden sich im Anhang 7.d 
Die in Abbildung 45 gezeigten Querschliffe wurden mit 5.000-facher Vergrößerung im Ele-
mentkontrast aufgenommen. Für die D8-grob-Sb (Abbildung 45-a) ist eine dünne Glasschicht 
auf der Waferoberfläche zu erkennen. In dieser sind Nanokolloide mit einem Durchmesser bis 
zu 100 nm eingebettet. Das Grenzgefüge zwischen Metallisierung und Wafer ist porös. Verein-
zelt sind Kristallite zu erkennen (Pfeilmarkierung Abbildung 45-a). Das Grenzgefüge zwischen 
der Dispersion D9-grob-Pb und Waferoberfläche (Abbildung 45-b) zeigt  
 
Abbildung 45: FESEM-Aufnahmen von Querschliffen der Grenzfläche zwischen eingebrannter Dispersion 
und Waferoberfläche im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in Abhängigkeit des verwende-
ten Glases: a) D8-grob-Sb (eingebrannt bei 960 °C Soll-Temperatur); b) D9-grob-Pb (eingebrannt bei 
900 °C Soll-Temperatur). Markierungen werden im Text erläutert 
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eine unregelmäßige, bis zu 1,2 µm dicke Glasschicht. In der Waferoberfläche sind Silberkris-
tallite zu finden, welche bis zu 800 nm lateral groß sind. Die Eindringtiefen ins Silicium sind 
bis zu 400 nm. In den Bereichen mit dicker Glasschicht sind Poren, während in Bereichen mit 
dünner Glasschicht Kolloide zu finden sind (Pfeilmarkierung Abbildung 45–b). 
In Abbildung 46 sind eine höhere Vergrößerung eines Querschliffes der D8-grob-Sb sowie zwei 
EDX-Spektren mit zugehörigen Aufnahmeorten gezeigt. Im Bereich von Spektrum 1 sind meh-
rere Schichten auf der Waferoberfläche zu erkennen. Darauf ist eine Schicht, welche mit Nano-
kolloiden durchsetzt ist. Es konnte nicht zweifelsfrei nachgewiesen werden, welche Zusam-
mensetzung diese aufweist. In Spektrum 1 wird Stickstoff bei 0,39 keV angezeigt. Spektrum 5 
zeigt Peaks für Silber, Silicium, Sauerstoff sowie Stickstoff. Ein Nachweis des Glases in Form 
eines Antimon-Peaks (3,2 keV) kann erbracht werden. In der Schicht zwischen dem Aufnah-
meort des Spektrums 1 und der Silbermetallisierung ist eine Glasschicht, welche größere Kol-
loide enthält.  
 
Abbildung 46: FESEM-Aufnahmen eines Querschliffes der Grenzfläche zwischen der Dispersion 
D8-grob-Sb und Waferoberfläche mit Aufnahmeorten (links) der gemessenen EDX-Spektren (rechts) 
#1 
#5 
#1 
#5 
Sb 
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Abbildung 47: FESEM-Aufnahmen von Waferoberflächen mit mittels HNO3 selektiv geätzter eingebrann-
ter Dispersion im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in Abhängigkeit des Glases: 
a) D8-grob-Sb (eingebrannt bei 960 °C Soll-Temperatur); b) D9-grob-Pb (eingebrannt bei 900 °C). Markie-
rungen werden im Text erläutert 
Eine FESEM-Aufnahme nach selektivem Rückätzen des Silbers mittels HNO3 zwischen Sil-
bermetallisierungen und Waferoberfläche der D8-grob-Sb ist in Abbildung 47-a gezeigt. Die 
Oberfläche ist inhomogen. Auf der Glasschicht sind Ausscheidungen zu finden, welche 
EDX-Messungen zufolge sowohl Antimon als auch Silber enthalten (Abbildung 48). Auf den 
Texturerhöhungen sind Silberkristallite mit bis zu 900 nm Durchmesser. Die amorphe Schicht 
ist zudem von Silbernanokolloiden durchsetzt. Die Oberfläche der Waferoberfläche nach der 
Rückätzung der PbO-haltigen Metallisierung ist ebenfalls unregelmäßig. Es sind zahlreiche Sil-
berkristallite zu erkennen, welche teilweise von einer dickeren Glasschicht bedeckt sind. Die 
Kristallite sind bis zu 1,3 µm groß. In den Bereichen, in denen die Glasschicht dünn und gleich-
mäßig ist, sind gleichmäßig Nanokolloide verteilt. 
  
Abbildung 48: FESEM-Aufnahmen eines Waferoberfläche nach Rückätzung der D8-grob-Sb mit Aufnah-
meorten (links) der gemessenen EDX-Spektren (rechts) 
a) b) 
#2 
#2 
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Die Ergebnisse zeigen, dass polyvalente Zwischenoxide den Silbertransport maßgeblich beein-
flussen: durch die Verwendung der Dispersion D8-grob-Sb entsteht eine inhomogene Grenz-
schicht und die Antireflexionsschicht auf dem Wafer wird nicht vollständig entfernt. Bei 
D9-grob-Pb ist die amorphe Grenzschicht ebenfalls inhomogen, jedoch ist die ARC vollständig 
geöffnet; es konnte kein Stickstoff nachgewiesen werden. Für beide Dispersionen ist im Ver-
gleich zu D4-grob-Li ein gesteigerter Silbertransport zu erkennen. 
 
Abbildung 49: in-situ-Kontaktwiderstandsmessungen von Silber-Glas-Dispersionen zu Silicium in Abhän-
gigkeit des polyvalenten Ions im für die Metallisierung verwendeten Glas bei gleichem Einbrandprofil: 
a)D8-grob-Sb; b) D9-grob-Pb 
Für die Dispersionen D8-grob-Sb und D9-grob-Pb wurden in-situ-Widerstandsmessungen 
durchgeführt (Abbildung 49). Für beide Metallisierungen ist das gleiche Einbrandprofil gewählt 
worden. Der Abfall des Widerstands für D8-grob-Sb beginnt bei 560 °C (Abbildung 49-a). Vor 
Erreichen der Spitzeneinbrandtemperatur schwankt der Widerstand mit einem Maximum bei 
720 °C und 1170 Ω. Beim Erreichen des Temperaturmaximums von 771 °C wird ein Wider-
standsminimum mit 198 Ω durchlaufen. Anschließend steigt der Widerstand an und erreicht das 
Ausgangsniveau von 2260 Ω bei 716 °C während der Abkühlung. Bei 209 °C fällt der Wider-
stand erneut ab und erreicht den finalen Kontaktwiderstand von 99 Ω. Für D9-grob-Pb fällt der 
Widerstand bei 571 °C ab (Abbildung 49-b). Bei 679 °C durchläuft der Kontaktwiderstand ein 
Minimum von 0,24 Ω. Anschließend steigt der Widerstand auf ein Maximum von 81 Ω bei 
748 °C während der Abkühlung an. Daraufhin wird ein lokales Minimum von 15 Ω bei 540 °C 
erreicht. Bei weiterer Abkühlung des Wafers steigt der Widerstand auf ein erneutes Maximum 
von 36,4 Ω bei 327 °C an. Beim Unterschreiten von 100 °C wird der finale Widerstand von 
30 Ω erreicht. 
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Abbildung 50: spezifische Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf Solarzellen in Abhängigkeit 
des polyvalenten Ions im verwendeten Glas: schwarz – D4-grob-Li, rot – D8-grob-Sb (eingebrannt bei 
960 °C) sowie grün – D9-grob-Pb (eingebrannt bei 900 °C) 
Die in Abbildung 50 spezifischen gezeigten Kontaktwiderstände in Abhängigkeit des polyva-
lenten Ions im für die Silber-Dispersionen verwendeten Glas betragen für D8-grob-Sb 
44,2 mΩ*cm2 und für D9-grob-Pb 69,5 mΩ*cm2. Der spezifische Kontaktwiderstand für die 
Dispersion D8-grob-Sb wurde an einer Zelle eingebrannt bei 960 °C gemessen, da bei niedri-
geren Einbrandtemperaturen ρK nicht bestimmt werden konnte. Zum Vergleich wurde das Er-
gebnis für D4-grob-Li mit aufgetragen. 
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Abbildung 51: Elektrische Kenndaten in Abhängigkeit vom polyvalenten Ion im für die Ag-Dispersionen 
verwendete Glas (schwarz – D4-grob-Li; rot – D8-grob-Sb; grün – D9-grob-Pb) und der Soll-Spitzenein-
brandtemperatur in Zone 4: a) serieller Widerstand; b) Shunt-Widerstand; c) Füllfaktor; d) Effizienz 
Die elektrischen Kenndaten von Solarzellen in Abhängigkeit des polyvalenten Ions im Glas und 
der Einbrandtemperatur sind in Abbildung 51 gezeigt (Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung 
sind in Anhang 7.e gezeigt). Als Vergleich wurden die Kenndaten der Metallisierung 
D4-grob-Li mit aufgetragen. Der serielle Widerstand von Solarzellen mit D8-grob-Sb sinkt von 
47 Ω*cm2 bei 880 °C auf 6,3 Ω*cm2 bei Erhöhung der Einbrandtemperatur. Den gegensätzli-
chen Temperaturtrend zeigt die Zellen mit der Dispersion D9-grob-Pb: Rser steigt von 
4,9 Ω*cm2 (880 °C) auf 7,0 Ω*cm2 bei einer Einbrandtemperatur von 960 °C. Der Shunt-Wi-
derstand liegt bei allen Einbrandtemperaturen für D8-grob-Sb oberhalb von 2500 Ω*cm2, wo-
bei der höchste Wert bei 880 °C mit 9800 Ω*cm2 und der niedrigste bei 960 °C mit 3700 Ω*cm2 
erreicht wird. Die Metallisierung D9-grob-Pb resultierte in wenig schwankenden Shunt-Wider-
ständen zwischen 3300–4300 Ω*cm2 im Temperaturbereich 880–940 °C Die Erhöhung der 
Temperatur auf 960 °C führt zur Absenkung von Rshunt auf 1800 Ω*cm2. Bedingt durch den 
seriellen Widerstand steigt der Füllfaktor für die Dispersion D8-grob-Sb von 31,9 % (880 °C) 
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auf 52,4 % (960 °C). Dies geht einher mit Effizienzen zwischen 4,6 % bis 10,4 %. Der Füllfak-
tor der Dispersion D9-grob-Pb sinkt von 57,4 % auf 49,6 % mit steigender Einbrandtemperatur. 
Damit resultieren Effizienzen im Bereich von 11,5 % (880 °C) bis 9,6 % (960 °C). 
Der Einfluss der intrinsischen Faktoren auf die Silberlösung sowie den Transport in der Glas-
phase konnte anhand der Glaszusammensetzung gezeigt werden. Neben dem Effekt der Bor-
säureanomalie, welche bei geeigneter Variation des NW/ZO-Verhältnisses die Silberlösung be-
günstigt, konnte die Silberlösung durch die im Glas vorhandenen Netzwerkwandler beeinflusst 
werden: Große, schwach gebundene Kationen mit niedriger Feldstärke resultieren in einem er-
höhten Silbertransport durch erhöhte Silberlösung. Der Transport kann zudem über polyvalente 
Zwischenoxide beeinflusst werden. Die Verwendung von PbO im Glas erhöht den Silbertrans-
port im Gegensatz zum Sb2O3. Das Mikrogefüge der Kontaktfläche hängt wiederum von der 
Menge des im Glas gelösten Silbers ab; ein Gefüge mit einer dünnen Glasschicht mit Kristalli-
ten auf den Texturerhöhungen des Wafers sowie Kolloide in der amorphen Grenzschicht resul-
tieren in einem niedrigen Kontaktwiderstand und somit in höheren Effizienzen der Solarzellen. 
4.2 Extrinsische Einflussfaktoren auf die Silberlösung im Glas 
4.2.1 Dynamische Silber-Glas-Grenzfläche – Partikelgrößenvariation Silber 
Die Kontaktfläche zwischen Silber und Glas kann über die Partikelgrößenverteilung der einzel-
nen Komponenten variiert werden. Dafür wurden drei Silberpulver ausgewählt, welche durch 
chemische Fällung identisch hergestellt wurden und unterschiedliche Partikelgrößenverteilun-
gen aufweisen (Tabelle 2; nachfolgend werden die Silberpulver mit grob, mittel und fein be-
nannt). Dadurch kann sichergestellt werden, dass ein Einfluss auf die elektrischen Kenndaten 
einzig aus der Korngrößenverteilung und nicht durch eine herstellungsbedingte, unterschiedli-
che Oberflächenbelegung des Silbers mit Tensiden oder ähnlichen organischen Verbindungen 
resultiert.  
Während der linearen Schwindung der Dispersion verdichtet das Silber und kann dabei die 
Kontaktfläche zwischen Silber und dem in diesem Kapitel verwendeten, spät erweichenden 
Glas erhöhen; dies kann, wie in Abbildung 52 mit Pfeilen markiert, punktuell oder flächig 
(Kreismarkierung) erfolgen. Alle drei Silberpulver wurden mittels Dilatometer untersucht (Ab-
bildung 53). Das grobe Silberpulver beginnt bei 294 °C zu schwinden und erreicht die maxi-
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male Verdichtung bei 560 °C. Der Schwindungsbeginn des mittleren Silberpulvers ist ver-
gleichbar zum groben Pulver und liegt bei 280 °C. Das Schwindungsende ist bedingt durch die 
höhere Schwindungsrate bei bereits 530 °C erreicht. Das feine Pulver beginnt bei der niedrigs-
ten Temperatur von 247 °C zu schwinden. Die Schwindungsrate ist vergleichbar zum groben 
Pulver und die maximale Verdichtung ist bei 606 °C erreicht. 
 
Abbildung 52: FESEM-Aufnahme eines Querschliffes eines Abbruchbrandes einer Silber-Glas-Dispersion 
(5 Vol% Glas G590) mit Spitzeneinbrandtemperatur von 465 °C, einer Heizrate von 16,7 K/s und einer Hal-
tezeit von 2 s. Markierungen werden im Text erläutert 
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Abbildung 53: Schwindungskurven der verwendeten Silberpulver und die dazugehörige Silber-Glas-Dis-
persionen in Abhängigkeit der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min: schwarz – grobes Silber (ge-
strichelt) und D3-grob-0.33 (Linie), rot – mittleres Silber (gestrichelt) und D10-mittel-0.33 (Linie), 
grün – feines Silber (gestrichelt) und D11-fein-0.33 (Linie) 
Mit allen drei Silberpulvern wurden Modelldispersionen (Zusammensetzung Tabelle 7) herge-
stellt. Deren Schwindung ist in Abbildung 53 in Abhängigkeit der Temperatur aufgetragen. Be-
dingt durch das spät erweichende Glas-NZV-0.33 (lineare Schwindung in Abbildung 23; Seite 
56) wird die Sinterung im Vergleich zu den reinen Silberpulvern verzögert. Der Schwindungs-
beginn der Dispersion D3-grob-0.33 liegt bei 346 °C. Anschließend erfolgt die Sinterung mit 
einer Sinterrate von 0,07 %/K bis 495 °C. Ab dieser Temperatur ist die Sinterschwindung auf 
0,10 %/K beschleunigt und das Sinterende ist bei 607 °C erreicht. Der Sinterbeginn der Silber-
Glas-Dispersion D10-mittel-0.33 liegt bei 308 °C. Bei 338 °C verringert sich die Sinterrate von 
0,10 %/K auf 0,06 %/K und bleibt bis zum Schwindungsende bei 560 °C konstant. Die Disper-
sion D11-fein-0.33 mit dem feinen Silberpulver beginnt bei 268 °C zu schwinden und weist im 
Vergleich aller Dispersionen die geringste Sinterrate (bis 400 °C 0,03 %/K; ab 400 °C 
0,05 %/K) auf. Bei 631 °C ist die maximale Verdichtung erreicht. 
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Abbildung 54: FESEM-Aufnahmen von Rückätzungen (nach HNO3) der Silbermetallisierungen im Ele-
mentkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in Abhängigkeit der Partikelgröße des Silbers: 
a) D3-grob-0.33; b) D10-mittel-0.33; c) D11-fein-0.33. Alle Zellen wurden bei 900 °C eingebrannt 
Abbildung 54 zeigt FESEM-Aufnahmen von Rückätzungen der Silbermetallisierungen in Ab-
hängigkeit der Partikelgröße des verwendeten Silberpulvers. Die Verwendung des groben und 
des feinen Silberpulvers resultiert in vereinzelten Kristalliten auf der Waferoberfläche mit einer 
Größe bis zu 600 nm (Abbildung 54-a sowie c). In der dünnen, regelmäßigen Glasschicht sind 
vereinzelt Kolloide vorhanden. Die Kristallitgröße auf der Waferoberfläche der Metallisierung 
mit dem mittleren Silberpulver ist vergleichbar zu den beiden anderen Silberpulvern (Abbil-
dung 54-b). Jedoch sind mehr Nanokolloide in der homogenen Glasschicht vorhanden. 
a) b) 
c) 
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Abbildung 55: spezifische Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf Solarzellen eingebrannt bei 
940 °C in Abhängigkeit der verwendeten Silberpartikelgröße in den Silber-Glas-Dispersionen: 
schwarz – D3-grob-0.33, rot – D10-mittel-0.33 sowie grün – D11-fein-0.33 
Die spezifischen Kontaktwiderstände in Abhängigkeit der verwendeten Silberpartikelgrößen-
verteilung in der jeweiligen Silber-Glas-Dispersion sind in Abbildung 55 gezeigt. Der spezifi-
sche Kontaktwiderstand sinkt mit Verkleinerung der Partikelgröße des Ag von 11,9 mΩ*cm2 
(D3-grob-0.33) auf ρk = 9,0 mΩ*cm2 (D10-mittel-0.33). Eine weitere Verringerung der Parti-
kelgröße resultiert in einer Erhöhung des spezifischen Kontaktwiderstandes auf 56,1 mΩ*cm2 
(D11-fein-0.33). 
Die elektrischen Kenndaten der Solarzellen, welche mit den Dispersionen D3-grob-0.33, 
D10-mittel-0.33 sowie D11-fein-0.33 metallisiert wurden, sind in Abbildung 56 dargestellt 
(Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung sind im Anhang 7.f abgebildet). Der serielle Wider-
stand der Solarzellen, welche mit der groben Ag-Pulver-haltigen Dispersion D3-grob-0.33 kon-
taktiert wurden, sinkt mit steigender Einbrandtemperatur. Das Minimum, unter der Annahme 
dass die Zelle mit dem erhöhten Wert nicht repräsentativ ist, wird bei 920 °C mit 1,6 Ω*cm2 
erreicht. Anschließend steigt der Widerstand mit weiterer Erhöhung der Temperatur an. Ein 
Sinken von Rser mit steigender Einbrandtemperatur wird ebenfalls bei der mittleren Ag-Pulver-
haltigen Dispersion D10-mittel-0.33 beobachtet. Das Minimum wird bei 940 °C mit 1,4 Ω*cm2 
erreicht. Im Vergleich zu den beiden Dispersionen mit den anderen KGV sind die Widerstands-
werte über alle Einbrandtemperaturen niedriger. Die Verwendung vom feinen Ag-Pulver in der 
D3-grob-0.33 D10-mittel-0.33 D11-fein-0.33
1
10
100
sp
ez
if
is
ch
er
 K
on
ta
kt
w
id
er
st
an
d 
[m
O
hm
*c
m
²]
 Extrinsische Einflussfaktoren auf die Silberlösung im Glas 
 - 89 - 
Dispersion D11-fein-0.33 ergibt einen inkonsistenten Widerstandsverlauf über die Einbrand-
temperatur. Bis 920 °C sinkt der serielle Widerstand ebenfalls ab, allerdings sind die erreichten 
Widerstände im Vergleich zu den anderen beiden Pulvern um den Faktor 2 höher – dies ist 
vergleichbar zu den spezifischen Kontaktwiderständen. Ab 940 °C steigt der Widerstand dann 
deutlicher als bei den beiden Dispersionen mit den gröberen Silberpulvern an. 
 
Abbildung 56: Elektrische Kenndaten von Solarzellen in Abhängigkeit der KGV des verwendeten Silber-
pulvers in der Metallisierung (schwarz – D03-grob-0.33; rot – D10-mittel-0.33; grün – D11-fein-0.33) und 
der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in Zone 4: a) serieller Widerstand; b) Shunt-Widerstand; c) Füllfak-
tor; d) Effizienz 
Der Shunt-Widerstand ist für alle Silberdispersion, unabhängig der KGV des verwendeten Sil-
berpulvers sowie Einbrandtemperaturen, höher als 2500 Ω*cm2. Vergleichbar zum seriellen 
Widerstand verbessert sich Rshunt mit Verringerung der Partikelgröße des Silbers von grob zu 
mittel; bei der feinen Partikelgröße sinkt er hingegen wieder. Die Werte liegen zwischen denen 
der beiden anderen Silber-Glas-Dispersionen. Die Füllfaktoren für die Solarzellen mit der Sil-
ber-Glas-Dispersion D3-grob-0.33 zeigen die gleiche Temperaturabhängigkeit wie der serielle 
Widerstand mit einem Maximum von 74,8 % bei 920 °C. Bei der Silber-Glas-Dispersion 
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D10-mittel-0.33 liegt FF für alle Einbrandtemperaturen ab 900 °C über 75 % mit einem Maxi-
mum von 75,9 % bei 940 °C. Die Temperaturabhängigkeit der Silber-Pulver-Dispersion 
D11-fein-0.33 ist mit einem deutlichen Maximum von 72,1 % bei 920 °C wiederum stärker 
ausgeprägt. Im Vergleich zu den Dispersionen mit den anderen Silberpulvern ist der Füllfaktor 
bei der Verwendung des feinen Silberpulvers – aufgrund des höheren seriellen Widerstandes – 
geringer, was auch anhand der Effizienzen deutlich wird. Die Effizienzen verläuft für alle drei 
Metallisierungen vergleichbar zum Füllfaktor. Das Maximum wird dabei bei der Dispersion 
D10-mittel-0.33 bei 940 °C mit η = 15,2 % erreicht. 
Die Variation der Silber-Glas-Kontaktfläche bestimmt neben den in Kapitel 4.1 beschriebenen 
intrinsischen Einflussfaktoren den Silberlöseprozess: Die Verwendung eines zu feinen Silbers 
resultiert in der schnellen Sinterung zu groben Partikeln, wodurch die Kontaktfläche verringert 
wird; das Mikrogefüge der Dispersion D11-fein-0.33 mit dem feinen ist vergleichbar zu dem 
der Dispersion D03-grob-0.33 mit dem groben Silberpulvers, bei welchem die initiale Kontakt-
fläche von Anfang an geringer war. Die Verwendung der mittleren Korngrößenverteilung in der 
Dispersion D10-mittel-0.33 resultiert in einem Mikrogefüge mit Kristalliten und Kolloiden: Die 
Kontaktfläche wurde nicht durch anfängliches, schnelles Verdichten verkleinert und so konnte 
die Silberlösung großflächiger stattfinden. Dadurch konnte ein niedriger spezifischer Kontakt-
widerstand und somit eine höhere Effizienz erreicht werden.  
4.2.2 Mikroatmosphäre während des Einbrandes in der verdichtenden 
Silberdispersion 
Die Lösung von Silber in Gläsern und anderen oxydischen Systemen ist abhängig vom Sauer-
stoffpartialdruck in der Einbrandatmosphäre[28,81], welcher entweder über die Ofenatmosphäre 
gesteuert oder durch den Einsatz von anorganischen Additiven beeinflusst werden kann. Die in 
dieser Arbeit gewählten Additive werden den glashaltigen Silberdispersionen beigemengt und 
zersetzen sich thermisch während des Einbrandprozesses. Diese Zersetzungsprodukte haben 
direkten Einfluss auf den Sauerstoffpartialdruck im Mikrogefüge des sinternden Materialver-
bundes. Die nachfolgenden Reaktionen listen die eingesetzten Additive, deren Zersetzungstem-
peratur, die Zersetzungsprodukte sowie deren wahrscheinliche Wirkung auf den Sauerstoffpar-
tialdruck auf: 
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 senkend 
Gl. 17 
 senkend 
Gl. 18 
 steigernd 
Gl. 19 
 
steigernd Gl. 20 
Es wurden zwei pO2
-senkende Additive (TiH2 [Gl. 17] und ZnCO3 [Gl. 18]) und zwei pO2
-stei-
gernde Additive (KMnO4 [Gl. 19] und Ag2O [Gl. 20]) eingesetzt. Die Steigerung beziehungs-
weise die Senkung von pO2
 sollte die Silberlösung und den daraus resultierenden Transport er-
höhen beziehungsweise verringern. Mit allen Additiven wurden Modelldispersionen bestehend 
aus dem bleioxidfreiem Glas-NZV-0.33, dem grobem Silber und den entsprechenden Additiven 
hergestellt. Die Zusammensetzungen sind in Kapitel 3.2.1 (Tabelle 7) aufgelistet. 
Um Einflüsse des Leiterzugwiderstandes auf den seriellen Widerstand und somit auf die 
elektrische Leistungsfähigkeit der Zellen zu minimieren, wird der Anteil der anorganischen 
Additive gering gehalten. Ausnahme dabei ist das Silberoxid, da nach der thermischen Zersetz-
ung Silber im System verbleibt, welches zur elektrischen Leitfähigkeit beitragen kann. Nach-
folgend sind FESEM-Aufnahmen der Wafer-Oberflächen nach selektivem Rückätzen der Me-
tallisierung gezeigt (Abbildung 57). 
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Abbildung 57: FESEM-Aufnahmen von Wafer-Oberflächen nach selektivem Rückätzen der Silbermetalli-
sierung mit HNO3. a) D3-grob.0.33; b) D15-grob-0.33-TiH2; c) D13-grob-0.33-ZnCO3; 
d) D12-grob-0.33-Ag2O; e) D14-grob-0.33-KMnO4. Einbrandtemperatur für alle Zellen 960 °C 
Die Verwendung von Additiven verändert das Mikrogefüge im Vergleich zur Referenzsilber-
dispersion D3-grob-0.33 ohne Additive (Abbildung 57-a). Ohne Additive sind vereinzelt Sil-
berkristallit auf den Texturerhöhungen und flächendeckend Silberkolloide in der amorphen 
Schicht erkennbar. Durch Zugabe des sauerstoffpartialdrucksenkenden Additives TiH2 (Abbil-
dung 57-b) wird die Anzahl der Kolloide verringert, wobei die Kristallitgröße und -verteilung 
konstant bleibt. Die Silberkonfiguration ändert hingegen sich deutlicher durch das ebenfalls 
sauerstoffpartialdrucksenkende ZnCO3. Die Kristallite sind in Anzahl sowie Größe gewachsen 
und die Kolloide nahezu vollständig verschwunden. Die Steigerung des Oxidationspotentials 
mit Ag2O resultiert in einem Anwachsen der Silberkristallite und zusätzlich sind in der Glas-
schicht wieder Kolloide vorhanden. Die Anzahl und Größe von beiden Silberausscheidungen 
– Kristallite und Kolloide – wird mit KMnO4 nochmals deutlich gesteigert, wobei der Wafer 
stellenweise vollständig mit Silberausscheidungen bedeckt ist. 
Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass bei der Verwendung des gleichen Glases und Silberpul-
vers in der Silber-Glas-Dispersion – das heißt der Silberdiffusionskoeffizient ins Glas sowie die 
dynamische Kontaktfläche während des Einbrandes wurden konstant gehalten – der Silber-
transport direkt mit der gelösten Silbermenge korreliert. Der Silberlöseprozess, hier durch Ad-
ditive gefördert oder gehemmt, ist somit offensichtlich der geschwindigkeitsbestimmende 
Schritt bei der thermischen Kontaktierung des multikristallinen Siliciums. 
a) b) c) 
d) e) 
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Abbildung 58: spezifische Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf Solarzellen eingebrannt bei 
960 °C in Abhängigkeit von anorganischen Additiven (schwarz – D3-grob-0.33; rot – D15-grob-0.33-TiH2 
[reduzierend]; grün – D13-grob-0.33-ZnCO3 [reduzierend]; blau – D12-grob-0.33-Ag2O [oxidierend]; oliv-
grün – D14-grob-0.33-KMnO4 [oxidierend]) 
In Abbildung 58 sind die spezifischen Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf So-
larzellen eingebrannt bei 960 °C in Abhängigkeit des verwendeten Additivs gezeigt. Durch die 
Verwendung der reduzierenden Additive konnte der spezifische Kontaktwiderstand von 
39,6 mΩ*cm2 (D3-grob-0.33) auf 10,4 mΩ*cm2 (D15-grob-0.33-TiH2) bzw. 8,4 mΩ*cm2 
(D13-grob-0.33-ZnCO3) gesenkt werden. Durch das pO2
-steigernde Additiv Ag2O ist ρk im Ver-
gleich zur additivfreien Paste auf 10,2 mΩ*cm2 (D12-grob-0.33-Ag2O) gesenkt worden. Die 
Verwendung von KMnO4 resultiert in einer Erhöhung des spezifischen Kontaktwiderstandes 
auf 103,2 mΩ*cm2 (D14-grob-0.33-KMnO4). 
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Abbildung 59: Elektrische Kenndaten in Abhängigkeit von anorganischen Additiven (schwarz – 
D3-grob-0.33; rot – D15-grob-0.33-TiH2; grün – D13-grob-0.33-ZnCO3; blau – D12-grob-0.33-Ag2O; 
olivgrün – D14-grob-0.33-KMnO4). a) serieller Widerstand; b) Shunt-Widerstand; c) Füllfaktor; d) 
Effizienz. Alle Zellen wurden bei der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur von 960 °C in Zone 4 eingebrannt 
In Abbildung 59 sind die elektrischen Kenndaten der Solarzellen, metallisiert mit den addi-
tivhaltigen Modelldispersionen und eingebrannt bei 960 °C, abgebildet (Kurzschlussstrom und 
Leerlaufspannung sind in Anhang 7.g gezeigt). Die Zellen mit der Dispersion D3-grob-0.33 
weisen einen seriellen Widerstand im Mittelwert von 2,1 Ω*cm2 und einen Shunt-Widerstand 
oberhalb von 1000 Ω*cm2 auf (Abbildung 59-a sowie b). Der Füllfaktor beträgt 71,9 % und es 
resultiert eine Effizienz von 14,0 %. Durch Zugabe der Additive TiH2, ZnCO3 und Ag2O können 
die elektrischen Kennwerte positiv beeinflusst werden. Die beiden sauerstoffpartialdrucksen-
kenden Additive verringern den seriellen Widerstand auf 1,5 Ω*cm2 und erhöhen den 
Shunt-Widerstand. Durch die Verwendung von Silber(I)-oxid wird der serielle Widerstand 
ebenfalls gesenkt, allerdings ist die Standardabweichung deutlich erhöht. Durch die Verwen-
dung der drei Additive TiH2, ZnCO3 und Ag2O in Silberdispersionen wird der Füllfaktor auf 
ungefähr 75 % gesteigert. Insgesamt wird die Effizienz im Vergleich zur additiv-freien Metal-
lisierung D3-grob-0.33 um bis zu 0,8 % absolut für die reduzierend wirkenden Additive und 
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0,5 % absolut für Silberoxid gesteigert. Eine weitere Erhöhung des Oxidationspotentials unter 
Verwendung von Kaliumpermanganat in der Dispersion D14-grob-0.33-KMnO4 führt zu einem 
Anstieg des seriellen Widerstandes auf im Mittel 8,5 Ω*cm2. Der Shunt-Widerstand weist im 
Vergleich zur additiv-freien Metallisierung D3-grob-0.33 geringe Änderungen auf. Die Erhö-
hung des seriellen Widerstands um Faktor 6 senkt den Füllfaktor auf kleiner 50 % und die Ef-
fizienz auf < 10 %. 
Die Variation des Sauerstoffpartialdruckes resultierte in deutlich unterschiedlichen Mikrogefü-
gen: Sauerstoffpartialdrucksenkende Additive verringerten den Silberlöse- sowie -transportpro-
zess und umgekehrt. Zudem wird die Dicke der amorphen Grenzschicht aufgrund der unter-
schiedlichen Ag-Gehalte und der damit einhergehenden Glasviskositätsänderung beeinflusst. 
Eine Verringerung der amorphen Grenzschichtdicken bei konstanter (TiH2) oder leicht gestie-
gener (ZnCO3) Silberausscheidungsmenge verringerte den Kontaktwiderstand und erhöhte die 
Effizienz. Eine weitere Steigerung der Silberlösung verringerte die Glasviskosität und erhöhte 
die Grenzschichtdicke; beide Prozesse wirken gegenläufig auf den Kontaktwiderstand. Dies 
konnte anhand der pO2
-steigernden Additive nachgewiesen werden: Mit dem stark oxidierenden 
KMnO4 wurde die Silberlösung deutlich erhöht, jedoch steigen die Glasschichtdicke sowie der 
Kontaktwiderstand an und die Effizienz sinkt. 
4.2.3 Thermische Vorbehandlung zur Silberanreicherung in Gläsern 
In den Kapiteln 4.1, 4.2.1 und insbesondere 4.2.2 wurde gezeigt, dass die Lösung des Silbers 
im Glas als Ag2O höchstwahrscheinlich der geschwindigkeitsbestimmende Schritt beim Silber-
transport während des Einbrandes von Solarzellen ist. Diese These soll in diesem Kapitel an-
hand der thermischen Vorbehandlung von Glaspulvern verifiziert werden. Die Vorbehandlung 
der Gläser mittels Ionentausch soll zu einer Silberanreicherung im Glas vor der Silber-Glas-Dis-
persionsherstellung führen. Dies verringert das zeitliche Budget der Silberlösung während des 
schnellen Einbrandes, die Silberlösung kann somit in einem Gleichgewichtszustand erfolgen 
und die Kontaktierung der Solarzelle sollte durch die homogenere Verteilung des Silbers im 
Glas zuverlässiger und gleichmäßiger ermöglicht werden, woraus eine Effizienzsteigerung re-
sultieren sollte. Hierfür werden die Gläser aus den Kapiteln 4.1.2 und 4.1.3 verwendet. 
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4.2.3.1 Ionenradien und -ladung der Gläser 
  
 
Abbildung 60: Lineare Schwindungen von Gläsern vor (schwarz) und nach (rot) der thermischen Vorbe-
handlung dieser in Abhängigkeit vom verwendeten Netzwerkwandler sowie der Temperatur bei einer Heiz-
rate von 10 K/min: a) Glas-NW-Li und Glas-NW-Li-ig; b) Glas-NW-Na und Glas-NW-Na-ig; c) Glas-NW-
Rb und Glas-NW-Rb-ig; d) Glas-NW-Ca und Glas-NW-Ca-ig 
In Abbildung 60 sind die Schwindungskurven der Gläser Glas-NW-Li (Abbildung 60-a), Glas-
NW-Na (Abbildung 60-b), Glas-NW-Rb (Abbildung 60-c) sowie Glas-NW-Ca (Abbildung 60-
d) als Vergleich vor (schwarze Kurven) und nach (rote Kurven) dem Ionentausch in Abhängig-
keit der Temperatur aufgetragen. Die Heizrate betrug bei allen Messungen 10 K/min. Für alle 
alkalihaltigen Gläser ist die Schwindungskurve nach der thermischen Vorbehandlung in der 
Salzschmelze sowohl in Form als auch im Temperaturbereich der Schwindung verändert und 
zeigt teilweise Anomalien, die typisch für mehrphasige Systeme mit Phasenumwandlungen 
sind. Bei dem Glas-NW-Li-ig (Abbildung 60-a) liegt der Schwindungsbeginn mit 465 °C 35 K 
unter dem Beginn des unbehandelten Glases. Anschließend wird die Schwindung des Glaspul-
vers im Temperaturbereich 510–630 °C verzögert, wobei zwischen 510–570 °C sogar ein Aus-
dehnen um 0,4 % zu erkennen ist. Nach der Sinterblockade kommt es bei 650 °C zu einem 
200 300 400 500 600 700 800
-24
-22
-20
-18
-16
-14
-12
-10
-8
-6
-4
-2
0
2
dL
/L
0 
[%
]
Temperatur [°C]
 GlasNW-Li
 GlasNW-Li-ig
200 300 400 500 600 700 800
-24
-22
-20
-18
-16
-14
-12
-10
-8
-6
-4
-2
0
2
dL
/L
0 
[%
]
Temperatur [°C]
 GlasNW-Na
 GlasNW-Na-ig
200 300 400 500 600 700 800
-24
-22
-20
-18
-16
-14
-12
-10
-8
-6
-4
-2
0
2
dL
/L
0 
[%
]
Temperatur [°C]
 GlasNW-Rb
 GlasNW-Rb-ig
200 300 400 500 600 700 800
-24
-22
-20
-18
-16
-14
-12
-10
-8
-6
-4
-2
0
2
dL
/L
0 
[%
]
Temperatur [°C]
 GlasNW-Ca
 GlasNW-Ca-ig
a) b) 
c) d) 
 Extrinsische Einflussfaktoren auf die Silberlösung im Glas 
 - 97 - 
zweiten Verdichtungsschritt, welcher bei 670 °C beendet ist. Nach einer weiteren Temperaturer-
höhung von 50 K erfolgt bei 720 °C ein dritter Sinterbeginn. Dieser ist der Beginn der finalen 
Schwindungsphase mit einer maximalen Verdichtung bei 738 °C. Bis zum Schwindungsbeginn 
des Glas-NW-Na-ig, welcher gegenüber dem unbehandelten Glas-NW-Na um 120 K auf 
600 °C verschoben ist, dehnt sich die Probe um 0,7 % aus. Die Schwindungskurve des Glas-
NW-Na-ig (Abbildung 60-b) ist ab ~600 °C vergleichbar zur Schwindung vom Glas-NW-Li-ig. 
Bis zu 656 °C erfolgt eine erste, gefolgt von einer verzögerten Schwindung bis 736 °C. An-
schließend erfolgt die finale Verdichtung, wobei bei 750 °C die Sinterrate nochmals von 
0,1 %/K auf 1,0 %/K steigt. Das Schwindungsende kann aufgrund der hohen Schwindungsrate 
nicht genau bestimmt werden. Im Gegensatz zum unbehandelten Glas-NW-Rb (Abbildung 60-
c) kommt es beim Glas-NW-Rb-ig nicht zu einer geringen Schwindung (Verlust von Wasser) 
bis zum Sinterbeginn. Bis zum Sinterbeginn bei 707 °C ist ein Ausdehnen der Probe um 1 % 
messbar. Bei 750 °C steigt die Sinterrate von 0,16 %/K auf 0,48 %/K vergleichbar zur Glas-
NW-Na-ig an. Das Schwindungsende ist bei 778 °C erreicht. Die lineare Schwindung des Glas-
NW-Ca-ig unterscheidet sich von den linearen Schwindungen der Alkaliionen-haltigen Gläsern 
und ist nach dem Ionentausch zu niedrigeren Temperaturen verschoben (Abbildung 60-d). Der 
Schwindungsbeginn liegt bei 588 °C. Nach dem Erreichen einer Schwindung von 6 %, dehnt 
sich die Probe aus (hier nicht gezeigt aufgrund der nur bedingten Auswertbarkeit), so dass eine 
zuverlässige Sinterendbestimmung auch in Wiederholungsmessungen nicht möglich war. 
Für den Nachweis, in welcher Form das eingebrachte Silber – elementar oder oxydisch – im 
Glas vorliegt, wurden Röntgendiffraktometerspektren aufgenommen. Zusätzlich kann anhand 
der Spektren auf weitere, kristalline Phasen, welche die Sinterschwindung beeinflussen können, 
rückgeschlossen werden (Abbildung 61). Die gemessenen Reflexe wurden anschließend mit 
Datenbanken abgeglichen. Nach Reflexlagen übereinstimmende Verbindungen wurden mit far-
bigen Symbolen für das Glas-NW-Na-ig beispielhaft eingezeichnet und in Tabelle 8 aufgeführt. 
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Abbildung 61: XRD-Spektrum des Glases Glas-NW-Na-ig. Schwarze Linie – aufgenommenes Spektrum; 
farbige Symbole – Reflexlagen der kristallinen Phasen nach Literaturdaten (Übersicht in Tabelle 8) 
Tabelle 8: Auflistung der im XRD-Spektrum des Glas-NW-Na-ig gefundenen kristallinen Phasen sowie de-
ren farbliche Codierung in Abbildung 61 
Glas kristallinen Phasen Schmelzpunkt [°C] 
Glas-NW-Na-ig Zn3(BO3)2 > 800 (Mischung Einzelkomponenten)[137] 
Ag2O > 200 (Zersetzung)[138] 
ZnO 1975[139] 
Na3O(NO2) 350[140] 
Na3(NO3)(B6O10) bis jetzt nicht bestimmt[141] 
Der stufenförmige Verlauf der Schwindungskurven der Gläser – insbesondere des Glas-
NW-Li-ig und Glas-NW-Na-ig – deutet darauf hin, dass die Sinterschwindungen durch kristal-
line Phasen beeinflusst werden. Die im XRD-Spektrum des Na2O-haltigen Glases (Abbildung 
61) gefundenen Reflexlagen weisen kristalline Verbindungen nach, welche in Tabelle 8 mit ih-
rem jeweiligen Schmelzpunkt oder -bereich aufgeführt sind. Das in den Schwindungsmessun-
gen (Abbildung 60) gefundene sequentielle Aufschmelzen kann mit den verschiedenen kristal-
linen Phasen korreliert werden. Eine Restglasphase bedingt die Schwindung bis 656 °C (Abbil-
dung 60-a – rote Kurve). Die daraufhin folgende Sinterblockade bis 736 °C wird durch im Glas 
gebildete Kristallphase wie Zn3(BO3)2 und ZnO verursacht. Im Bereich des Schmelzpunktes 
der nicht-amorphen Bestandteile von circa 750 °C erfolgt die vollständige Verdichtung. Alter-
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nativ ist in diesem Temperaturbereich auch eine erneute Glasbildung möglich. Die Glas-
schmelze des initialen Glases Glas-NW-Na aus den Ausgangsoxiden erfolgte im vergleichbaren 
Temperaturbereich von ungefähr 775 °C. Zur Bestimmung der Glaszusammensetzung der an-
deren drei Gläser im Hinblick auf Silberkonfiguration sowie kristalline Phasen wurden eben-
falls XRD Spektren aufgenommen. Die Übersicht der gefundenen Verbindungen ist in Tabelle 
9 aufgeführt; die zugehörigen Spektren sind im Anhang 7.h gezeigt. 
Tabelle 9: Auflistung der in XRD-Spektren gefundenen kristallinen Phasen der Gläser Glas-NW-Li-ig, Glas-
NW-Rb-ig und Glas-NW-Ca-ig 
Glas kristalline Phasen Schmelzpunkt [°C] 
Glas-NW-Li-ig Zn3(BO3)2 > 800 (Mischung Einzelkomponenten)[137] 
Ag2O > 200 (Zersetzung)[138] 
LiBO2 845[142] 
AgNO3 212 (Zersetzung)[143] 
Li2O 1427[144] 
Glas-NW-Rb-ig Zn3(BO3)2 > 800 (Mischung Einzelkomponenten)[137] 
Ag 961[145] 
Ag2O > 200 (Zersetzung)[138] 
AgNO3 212 (Zersetzung)[143] 
NaNO3 306[146] 
ZnO 1975[139] 
Rb3AgO2 620[147] 
Glas-NW-Ca-ig Ag 961[145] 
Ag2O > 200 (Zersetzung)[138] 
NaNO3 306[146] 
Die ermittelten kristallinen Phasen im Glas-NW-Li-ig sind Lithiumoxid Li2O, Lithiummetabo-
rat LiBO2 sowie Zinkborat Zn3(BO3)2. Zudem treten Reflexe für Silberoxid Ag2O sowie Silber-
nitrat AgNO3 auf. Das Silbernitrat kann auf den Prozess des Ionentausches zurückgeführt wer-
den. Die Schwindungskurve des Glases weist drei Stufen auf, welche durch die kristallinen 
Phasen erzeugt werden. Der erste Schwindungsbeginn wird bei 465 °C und 35 K unterhalb des 
Beginnes des initialen Glas-NW-Li durch eine Glasphase erzeugt. Der nachfolgende Schwin-
dungsverlauf ist vergleichbar mit dem des Glas-NW-Na-ig. Ebenfalls bei 750 °C beginnt die 
vollständige Schwindung, welche im Schmelzbereich der enthaltenen kristallinen Phasen sowie 
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der Schmelztemperatur des Ausgangsglases Glas-NW-Li erfolgt. Die ermittelten Phasen im 
Glas-NW-Rb-ig sind neben Ag und Ag2O Rückstände aus dem Ionentauschprozess (AgNO3 
sowie NaNO3). Zudem wurden Reflexe von ZnO, Rb3AgO2 und Zn3(BO3)2 gemessen. Die 
Schwindungskurve verläuft jedoch nicht stufenförmig. Es kann ein Schwindungsbeginn bei 
707 °C ermittelt werden, welcher mit der Schmelztemperatur des Ausgangsglases überein-
stimmt. Im Gegensatz zu den Gläsern Glas-NW-Li-ig und Glas-NW-Na-ig scheint keine oder 
nur ein geringer Anteil einer Restglasphase vorhanden zu sein, wodurch keine Sinterschwin-
dung im Temperaturbereich bis 707 °C auftritt. Die Schwindung des Glas-NW-Ca-ig verläuft 
im Gegensatz zu den alkaliionenhaltigen Gläsern ohne Stufen und der im Vergleich zum initia-
len Glas niedrigen Schwindungsbereich lässt sich auf die beiden im XRD-Spektrum gefunde-
nen, bei niedrigen Temperaturen schmelzenden Verbindungen Ag2O sowie NaNO3 (Rückstand 
aus Ionentausch) zurück führen. 
 
Abbildung 62: Lineare Schwindung von Gläsern (gestrichelt) sowie die zugehörigen Silberdispersionen (Li-
nien) vor (schwarz) und nach (rot) der thermischen Vorbehandlung der Gläser in Abhängigkeit vom ver-
wendeten Netzwerkwandler der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min: a) Glas-NW-Li; b) Glas-
NW-Na; c) Glas-NW-Rb; d) Glas-NW-Ca 
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In Abbildung 62 sind die linearen Schwindungen von Gläsern (gestrichelt) sowie die zugehöri-
gen Silberdispersionen vor (schwarze Linie) und nach (rote Linie) dem Einbringen von Silbe-
rionen mittels Ionentausch in Abhängigkeit der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min 
und den im Glas enthaltenen Netzwerkwandlern aufgetragen. Die Schwindungen der unbehan-
delten Gläser sowie die zugehörigen Silber-Glas-Dispersionen sind im Kapitel 4.1.2 in Abbil-
dung 29 bis Abbildung 32 (Seite 63ff.) sowie die lineare Schwindung der behandelten Gläser 
in Abbildung 60 (Seite 96) bereits beschrieben und sind hier nur zum Vergleich gezeigt. Der 
erste Schwindungsbeginn der Silberdispersion D16-grob-Li-ig (Abbildung 62-a) liegt bei 
340 °C und ist vergleichbar zur Dispersion D4-grob-Li mit dem unbehandelten Glas-NW-Li. 
Anschließend ist die Schwindung gehemmt und der Hauptsinterschritt beginnt bei 390 °C mit 
einer abgestuften Sinterrate vergleichbar zur Silberdispersion D4-grob-Li. Ab dem Tempera-
turbereich 430–450 °C bis zu 530 °C verläuft die Schwindung mit einer Steigerung der Sinter-
rate von 0,06 %/K auf 0,1 %K; danach wird die Rate bis zur Maximalverdichtung bei 640 °C 
mit 0,04 %/K wieder geringer. Der Schwindungsbeginn der Silberdispersion D17-grob-Na-ig 
(Abbildung 62-b) mit dem vorbehandelten Glas-NW-Na-ig liegt bei 340 °C und ist identisch 
zur Dispersion D5-grob-Na. Anschließend schwindet die Dispersion bis 450 °C mit einer Sin-
terrate von 0,06 %/K und ab 405 °C bis zur Maximalverdichtung bei 590 °C mit 0,08 %/K 
schneller als die Silber-Glas-Dispersion mit dem unbehandelten Glas-NW-Na. Die Silberdis-
persion D18-grob-Rb-ig mit dem vorbehandelten Glas-NW-Rb-ig (Abbildung 62-c) beginnt bei 
340 °C mit 0,01 %/K zu schwinden – 30 K eher als die unbehandelte Glas-NW-Rb enthaltende 
Silberdispersion D6-grob-Rb. Bei 400 °C erhöht sich die Sinterrate auf 0,07 %/K, welche nied-
riger als die der Dispersion D6-grob-Rb ist. Die Maximalverdichtung wird bei 630 °C erreicht. 
Die Dispersion D19-grob-Ca-ig mit dem behandeltem Glas-NW-Ca-ig beginnt bei 340 °C zu 
schwinden – dies entspricht dem Sinterbeginn der Dispersion D7-grob-Ca (Abbildung 62-d). 
Bis 400 °C ist die Schwindung verzögert. Anschließend schwindet die Silberdispersion mit ei-
ner Sinterrate von 0,09 %/K im Gegensatz zur Dispersion mit dem unbehandelten Glas-NW-Ca 
bis zur Maximalverdichtung bei 600 °C. 
In Abbildung 63 sind FESEM-Querschliffe von eingebrannten Silbermetallisierungen auf mul-
tikristallinem Silicium in Abhängigkeit des in der Dispersion verwendeten Glases gezeigt. Bei 
der Dispersion D16-grob-Li-ig (Abbildung 63-a) ist die Waferoberfläche kontinuierlich von ei-
ner Glasschicht bedeckt, wobei die Dicke dieser zwischen 60–400 nm schwankt. Die amorphe 
Grenzschicht ist mit Silberkolloiden im Größenbereich bis 140 nm angereichert. An einigen 
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Stellen ist der Wafer durch eine ultradünne Glasschicht bedeckt, wobei teilweise Silber schein-
bar in den Wafer oder die SixNy-Schicht der ARC eingedrungen ist (Pfeilmarkierung Abbildung 
63-a). Die Metallisierung mit der Dispersion D17-grob-Na-ig (Abbildung 63-b) ist durch eine 
dünne Glasschicht (Dicke < 300 nm) von der Waferoberfläche separiert. In dieser Schicht sind 
zahlreiche Kolloide mit Durchmessern bis zu 100 nm enthalten. An zahlreichen Stellen sind 
Kristallite auf der Waferoberfläche entstanden (Pfeilmarkierungen Abbildung 63-b). Diese wei-
sen laterale Ausdehnungen bis zu 400 nm auf. Ebenfalls von einer durchgängigen Glasschicht 
bedeckt ist die Waferoberfläche der Metallisierung mit der Dispersion D18-grob-Rb-ig (Abbil-
dung 63-c), welche bis zu 300 nm dick ist. Die darin enthaltenen Kolloide sind bis zu 250 nm 
im Durchmesser. Hierbei sind Kristallite nicht zu finden, aber Bereiche in denen die Glasschicht 
ultradünn und von Nanokolloiden durchsetzt ist (kleines Bild Abbildung 63-c); Pfeil markiert 
Ort der Aufnahme). Die Glasschicht bei der Metallisierung mit der Dispersion D19-grob-Ca-ig 
(Abbildung 63-d) ist dünn bis teilweise nicht nachweisbar. Es gibt Bereiche, in denen die Me-
tallisierung nur von einer ultradünnen Glasschicht vom Wafer separiert ist. In der Glasschicht 
sind zudem nur wenige Kolloide zu erkennen (Pfeil Abbildung 63-d). 
 Extrinsische Einflussfaktoren auf die Silberlösung im Glas 
 - 103 - 
 
Abbildung 63: FESEM-Aufnahmen von Querschliffen der Silbermetallisierungen (eingebrannt bei jeweils 
900 °C) im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in Abhängigkeit des verwendeten Glases: 
a) D16-grob-Li-ig; b) D17-grob-Na-ig; c) D18-grob-Rb-ig; d) D19-grob-Ca-ig. Markierungen werden im 
Text erläutert 
Die Waferoberflächen nach der Rückätzung der Metallisierung mittels HNO3 in Abhängigkeit 
des in der Dispersion verwendeten Glases sind in Abbildung 64 gezeigt. Die glasbedeckte 
Waferoberfläche nach der Rückätzung der Dispersion D16-grob-Li-ig (Abbildung 64-a) ist un-
regelmäßig und enthält akkumuliert in separierten Bereichen Silbernanopartikel, welche 20–
50 nm groß sind. Auf den Texturerhöhungen sind Kristallite entstanden, welche bis zu 600 nm 
lang sind; diese sind in kleinen Bereichen und nicht auf der Mehrzahl der Texturerhöhungen zu 
finden. 
a) b) 
c) d) 
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Abbildung 64: FESEM-Aufnahmen von Wafer-Oberflächen nach selektivem Rückätzen der Silbermetalli-
sierung mit HNO3 (eingebrannt bei jeweils 900 °C) im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in 
Abhängigkeit des verwendeten Glases: a) D16-grob-Li-ig; b) D17-grob-Na-ig; c) D18-grob-Rb-ig; d) D19-
grob-Ca-ig 
Die Glasschicht auf der Waferoberfläche nach der selektiven Rückätzung der Metallisierung 
mit der Dispersion D17-grob-Na-ig (Abbildung 64-b) ist homogen und enthält keine Kolloide. 
Die Kristallite auf der Waferoberfläche sind zwischen30–500 nm groß und auf der Mehrzahl 
der Texturerhöhungen zu finden. Ein vergleichbares Mikrogefüge ist durch die Verwendung des 
Glas-NW-Rb-ig in der Silberdispersion D18-grob-Rb-ig entstanden (Abbildung 64-c). Die 
Kristallite sind bis zu 700 nm groß. Neben den Kristalliten sind in der Glasschicht Vertiefungen 
vorhanden, welche vor der Ätzung mit Salpetersäure mit Silberkolloiden gefüllt waren. Die 
Silberausscheidungen sind nicht vollflächig unter dem Leiterzug vorhanden, sondern lokal auf 
Bereiche von 25–75 µm im Durchmesser begrenzt, wodurch die effektive Kontaktfläche sinkt 
und der Kontaktwiderstand steigt (Abbildung 65). Die homogene Glasschicht auf der Wafer-
oberfläche nach der Rückätzung der Metallisierung mit der Dispersion D19-grob-Ca-ig (Abbil-
dung 64-d) ist von vereinzelten bis zu 40 nm großen Kolloiden durchsetzt. Auf den Erhöhungen 
a) b) 
c) d) 
 Extrinsische Einflussfaktoren auf die Silberlösung im Glas 
 - 105 - 
des Wafers sind Kristallite bis zu einer Größe von 600 nm vorhanden. Die ausgeschiedene Sil-
bermenge im Vergleich der vier Dispersion kann wie folgt anhand der im jeweiligen Glas ver-
wendeten Netzwerkwandler geordnet werden: CaO (Fd = 0,35 Å-2[58]) ≈ Li2O (Fd = 0,23 Å-2[58]) 
< Na2O (Fd = 0,19 Å-2[58]) ≈ Rb2O (Fd = 0,12 Å-2[148]); dies korreliert mit der Feldstärke des je-
weiligen Netzwerkwandlers und somit zur Bindungsstärke zu den NBO des Glasnetzwerkes. 
 
Abbildung 65: FESEM-Aufnahmen einer Wafer-Oberfläche nach selektivem Rückätzen der Silbermetalli-
sierung mit der Dispersion D18-grob-Rb-ig mit HNO3 (eingebrannt bei 900 °C) im Elementkontrast mit 
300-facher Vergrößerung 
In Abbildung 66 sind in-situ-Kontaktwiderstandsmessungen von Silber-Glas-Dispersionen zu 
Silicium in Abhängigkeit des Netzwerkwandlers im in der Dispersion verwendeten, thermisch 
vorbehandelten Glas aufgetragen. Die Einbrandbedingungen sind bei allen Messungen gleich 
und wurden für eine direkte Vergleichbarkeit anhand der Profile aus Kapitel 4.1.2 gewählt. Für 
die Silberdispersion D16-grob-Li-ig fällt der Widerstand bei 593 °C ab (Abbildung 66-a). Bei 
Erreichen der Peak-Einbrandtemperatur durchläuft der Widerstand ein Minimum von 2,9 Ω bei 
723 °C. Während der Abkühlphase steigt der Widerstand auf das Ausgangsniveau. Der zweite 
Abfall von R erfolgt bei 330 °C, wobei bei 296 °C abermals ein Maximum von 1290 Ω durch-
laufen wird. Anschließend fällt der Widerstand stetig und erreicht den finalen Wert von 29 Ω 
bei Temperaturen unterhalb von 70 °C. Der Widerstandsabfall für die Silber-Glas-Dispersion 
D17-grob-Na-ig beginnt bei 628 °C. Anschließend schwankt der Widerstand mit einem Maxi-
mum von 2437 Ω bei 771 °C. Daraufhin folgen ein Minimum von 2,3 Ω (776 °C) sowie ein 
weiteres Minimum von 36,9 Ω bei 538 °C während der Abkühlung. Bei 368 °C wird ein lokales 
Ergebnisse 
- 106 - 
Maximum von 187 Ω durchlaufen. Anschließend fällt Rk bis auf den finalen Widerstand von 
30,5 Ω unterhalb von 80 °C ab. Der Widerstandverlauf der Dispersion D18-grob-Rb-ig ähnelt 
dem der Silberdispersion D16-grob-Li-ig (Abbildung 66-c). Der Widerstandsabfall beginnt bei 
602 °C und durchläuft direkt danach ein Minimum von 2,1 Ω im Bereich der Spitzentemperatur 
von 778 °C. Anschließend steigt der Widerstand auf den initialen Wert, wobei bei 698 °C ein 
Maximum von 9479 Ω erreicht wird. Im Temperaturbereich 406–341 °C bleibt Rk während der 
Abkühlung konstant. Anschließend fällt der Widerstand auf 33,6 Ω bei Temperaturen unterhalb 
70 °C ab. Der Widerstandsverlauf für die Dispersion D19-grob-Ca-ig ist in Abbildung 66-d ge-
zeigt. Der Anfangsbereich der Messung ist trotz mehrfacher Wiederholung nicht vollständig 
nachvollziehbar. Dennoch kann der Abfall des Widerstands bei 525 °C bestimmt werden. Der 
Widerstand schwankt im Temperaturbereich 640 °C (Aufheizkurve) bis 540 °C (Abkühlung) 
mit einem Minimum von 0,1 Ω bei 750 °C und einem Maximum von 607 Ω bei 755 °C. Beide 
Extreme liegen im Bereich der Spitzeneinbrandtemperatur. Während der Abkühlung wird zu-
nächst bei 553 °C mit 2,1 Ω ein Maximum gefolgt von einem Minimum bei 149 °C und 0,4 Ω 
durchlaufen. Anschließend steigt R bei Temperaturen unterhalb 80 °C auf 1 Ω an. 
In Abbildung 67 sind die spezifischen Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf mul-
tikristallinem Silicium in Abhängigkeit des Netzwerkwandlers im verwendeten Glas in der je-
weiligen Silber-Glas-Dispersion nach der thermischen Vorbehandlung gezeigt. Für die Disper-
sion D16-grob-Li-ig beträgt der spezifische Kontaktwiderstand 11,0 mΩ*cm2. Die spezifischen 
Kontaktwiderstände der die drei anderen Gläser enthaltenen Dispersionen liegen in einem ähn-
lichen Bereich und betragen für die Dispersion D17-grob-Na-ig ρk = 60,1 mΩ*cm2, für 
D18-grob-Rb-ig ρk = 123 mΩ*cm2 und für D19-grob-Ca-ig ρk = 112 mΩ*cm2. 
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Abbildung 66: in-situ-Kontaktwiderstandsmessungen von Silber-Glas-Dispersionen zu Silicium in Abhän-
gigkeit des Netzwerkwandlers im Glas nach der thermischen Vorbehandlung dieser bei gleichem Einbrand-
profil: a) D16-grob-Li-ig; b) D17-grob-Na-ig; c) D18-grob-Rb-ig; d) D19-grob-Ca-ig 
 
Abbildung 67: spezifische Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf Solarzellen eingebrannt bei 
900 °C in Abhängigkeit des Netzwerkwandlers im für die jeweilige Dispersion verwendeten Glas nach der 
thermischen Vorbehandlung: schwarz – D16-grob-Li-ig; rot – D17-grob-Na-ig; grün – D18-grob-Rb-ig so-
wie blau – D19-grob-Ca-ig 
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Abbildung 68: Elektrische Kenndaten von Solarzellen in Abhängigkeit vom Netzwerkwandler im für die 
Silberdispersion verwendeten Glas nach der thermischen Vorbehandlung (schwarz – D16-grob-Li-ig; 
rot – D17-grob-Na-ig; grün – D18-grob-Rb-ig; blau – D19-grob-Ca-ig) und der Soll-Spitzeneinbrandtempe-
ratur in Zone 4: a) serieller Widerstand; b) Shunt-Widerstand; c) Füllfaktor; d) Effizienz 
Die elektrischen Kenndaten von Solarzellen in Abhängigkeit vom Netzwerkwandler im für die 
Silberdispersion verwendeten, thermisch vorbehandelten Glas von Solarzellen sind in Abbil-
dung 68 dargestellt (Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung sind in Anhang 7.i gezeigt). Für 
die Metallisierung mit der Dispersion D16-grob-Li-ig liegt der serielle Widerstand (Abbildung 
68-a) im gesamten Temperaturintervall in einem Bereich zwischen 4,9–5,3 Ω*cm2. Dabei ist 
eine Temperaturabhängigkeit gegeben: Rser steigt mit der Einbrandtemperatur. Ein ähnlicher 
Verlauf ist für die Silberdispersion D17-grob-Na-ig erkennbar: Mit steigender Temperatur steigt 
der serielle Widerstand von 4,8 auf 5,1 Ω*cm2, wobei ein Minimum von 4,6 Ω*cm2 bei 900 °C 
durchlaufen wird. Ebenfalls bei 900 °C weist Rser der Metallisierung mit der Dispersion 
D18-grob-Rb-ig ein Minimum von 4,5 Ω*cm2 auf. Bei Erhöhung der Einbrandtemperatur steigt 
Rser auf 5,2 Ω*cm2. Die Silberdispersion D19-grob-Ca-ig als Metallisierung zeigt die deut-
lichste Temperaturabhängigkeit: Rser sinkt von 4,3 Ω*cm2 (880 °C) auf 2,2 Ω*cm2 bei 960 °C. 
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Der Shunt-Widerstand sinkt für die Silberdispersionen mit den drei alkaliionenhaltigen, ther-
misch vorbehandelten Gläsern mit steigender Einbrandtemperatur. Bei der Metallisierung mit 
Dispersion D16-gorb-Li-ig erfolgt dies im Bereich von 3900 Ω*cm2 (880 °C) bis 1600 Ω*cm2 
(960 °C). Vergleichbar dazu liegt Rshunt für die Dispersion D17-grob-Na-ig zwischen 
4000 Ω*cm2 (880 °C) und 1500 Ω*cm2 bei 960 °C. Die Widerstände für die Silber-Glas-Dis-
persion D18-grob-Rb-ig befinden sich im Bereich zwischen 6000 und 1400 Ω*cm2 mit einem 
Maximum bei 900 °C. Höhere Einbrandtemperaturen sind für den Shunt-Widerstand der Sil-
berdispersion D19-grob-Ca-ig hingegen förderlich: Rshunt steigt von 11.500 Ω*cm2 bei 880 °C 
auf 21.000 Ω*cm2 bei 960 °C. Der resultierende Füllfaktor für die Metallisierung 
D16-grob-Li-ig beträgt 60,5 % bei 880 °C und 56 % bei 960 °C. Daraus ergeben sich Effizien-
zen zwischen 12,1 % (880 °C) und 11 % bei 960 °C. Sowohl FF als auch η folgen dabei dem 
Trend von Rser und Rshunt. Die Werte für die Metallisierungen D17-grob-Na-ig und 
D18-grob-Rb-ig liegen im Bereich der Metallisierung D-16-grob-Li-ig, wobei das Maximum 
sowohl im Füllfaktor (61,7 bzw. 62,0 %) als auch bei der Effizienz (11,9 bzw. 12,1 %) bei 
900 °C liegt. Bei der Silberdispersion D19-grob-Ca-ig steigen sowohl FF als auch η mit stei-
gender Einbrandtemperatur. Bei 880 °C beträgt FF = 60,1 % und η = 11,7 %. Nach Erhöhung 
der Einbrandtemperatur auf 960 °C beträgt FF = 72,0 % und die Effizienz 14,2 %. 
In Abbildung 69 sind Lichtmikroskop-Aufnahmen von den untersuchten Leiterzügen auf So-
larzellen in Abhängigkeit des in der Dispersion verwendeten Glases sowie der Position auf der 
Zelle gezeigt. Die Leiterzüge der Dispersion D16-grob-Li-ig sind am Waferrand (Abbildung 
69-a) gleichmäßig und vollständig. Vergleicht man die Silberleitbahnen auf derselben Solar-
zelle neben dem Busbar (Abbildung 69-c), so sind diese nicht vollständig vorhanden bezie-
hungsweise nicht durchgängig; in diesen Bereichen steigt der Widerstand von 0,03 mΩ (gemes-
sen am Waferrand) auf > 7 mΩ (gemessen nahe Busbar). Bei der Dispersion D18-grob-Rb-ig 
sind an beiden Aufnahmestellen die Leiterzüge vollständig und gleichmäßig ausgeführt (Abbil-
dung 69-b sowie -d). Bedingt durch die Aussetzer in den Leiterzügen der Silber-Glas-Disper-
sion D16-grob-Li-ig wird der serielle Widerstand der Solarzellen gemäß Gl. 4 ansteigen; Rser 
wird in diesem Falle höchstwahrscheinlich nicht vom Kontaktwiderstand sondern viel mehr 
vom Leitbahnwiderstand der Metallisierung erhöht. Währenddessen resultiert der erhöhte seri-
elle Widerstand der Silber-Glas-Dispersion D18-grob-Rb-ig eher aus dem Kontaktwiderstand 
als durch den Leitbahnwiderstand der Vorderseitenmetallisierung. 
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Abbildung 69: Lichtmikroskop-Aufnahmen von Leiterzügen auf Solarzellen (Einbrandtemperatur 900 °C) 
in Abhängigkeit des in der Dispersion verwendeten Glases und Position auf dem Wafer: 
a) D16-grob-Li-ig / Waferrand; b) D18-grob-Rb-ig / Waferrand; c D16-grob-Li-ig / neben Busbar; 
d) D18-grob-Rb-ig / neben Busbar 
a) b) 
c) d) 
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4.2.3.2 Polyvalente Ionen 
 
Abbildung 70: Schwindungskurven von Gläsern vor (schwarz) und nach (rot) der thermischen Vorbehand-
lung in Abhängigkeit der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min: a)Glas-PI-Sb-ig; b) Glas-PI-Pb-ig 
Die Schwindungskurven der Gläser mit polyvalenten Ionen (Sb2O3 und PbO) vor und nach der 
thermischen Vorbehandlung in Abhängigkeit der Temperatur sind in Abbildung 70 dargestellt. 
Das Glas-PI-Sb-ig schwindet 3 % im Temperaturbereich von 300–800 °C. Die Längenänderung 
erfolgt dabei in drei Stufen: Stufe I bei 307 °C, Stufe II bei 524 °C und Stufe III bei 618 °C. 
Der finale Sinterbeginn liegt bei 730 °C und das Schwindungsende ist bei 922 °C erreicht. Im 
Vergleich zum unbehandelten Glas-PI-Sb ist die Schwindungskurve um 477 K zu höheren Tem-
peraturen verschoben. Der Schwindungsbeginn des Glas-PI-Pb-ig liegt bei 429 °C. Bedingt 
durch die hohe Sinterrate von 0,31 %/K ist das Sinterende nicht genau bestimmbar, liegt jedoch 
im Bereich von 600 °C. 
Für beide Gläser wurden XRD-Spektren aufgenommen (Anhang 7.j) und die anhand der Re-
flexlagen gefundenen Verbindungen sind in Tabelle 10 aufgeführt. Für das Glas-PI-Sb-ig konn-
ten neben Ag und Ag2O zudem Antimonoxid sowie Rückstände des Ionentausches (AgNO3 so-
wie NaNO3) nachgewiesen werden. Im Glas-PI-Pb-ig sind neben Ag und Ag2O zudem NaNO3 
sowie Ag99.5Pb0.5, Pb1.5(BO2.25)2, Li4B2O5 und Na3AgO2 enthalten. 
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Tabelle 10: Auflistung der in XRD-Spektren gefundenen kristallinen Phasen der Gläser Glas-PI-Sb-ig und 
Glas-PI-Pb-ig 
Glas kristalline Phase Schmelzpunkt [°C] 
Glas-PI-Sb-ig Ag2O > 200 (Zersetzung)[138] 
Ag 961[145] 
Sb2O3 656[149] 
AgNO3 212 (Zersetzung)[143] 
NaNO3 306[146] 
Glas-PI-Pb-ig Ag2O > 200 (Zersetzung)[138] 
Ag 961[145] 
Ag99.5Pb0.5 900[40] 
Pb1.5(BO2.25)2 bis jetzt nicht bestimmt 
Li4B2O5 660 (Zersetzung mit simultanem Schmelzen)[150] 
NaNO3 306[146] 
Na3AgO2 300-700 (Zersetzung)[151] 
 
Abbildung 71: Lineare Schwindung von Gläsern (gestrichelt) sowie der zugehörigen Silberdispersionen (Li-
nien) vor (schwarz) und nach (rot) der thermischen Vorbehandlung in Abhängigkeit des polyvalenten Ions 
im Glas sowie der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min: a) Glas-PI-Sb-ig; b) Glas-PI-Pb-ig 
In Abbildung 71 sind die linearen Schwindungen von Gläsern (gestrichelt) sowie der zugehöri-
gen Silberdispersionen (Linien) vor (schwarz) und nach (rot) der thermischen Vorbehandlung 
in Abhängigkeit der Temperatur bei einer Heizrate von 10 K/min und den im Glas enthaltenen 
polyvalenten Ionen aufgetragen. Die Schwindungen der unbehandelten Gläser sowie die der 
zugehörigen Silber-Glas-Dispersionen sind im Kapitel 4.1.3 in Abbildung 42 und Abbildung 43 
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(Seite 76 f.) sowie die lineare Schwindung der behandelten Gläser in Abbildung 70 bereits be-
schrieben und sind hier zum Vergleich gezeigt. Die Silberdispersion D20-grob-Sb-ig mit dem 
vorbehandelten Glas-PI-Sb-ig (Abbildung 71-a) beginnt bei 330 °C zu schwinden. Die lineare 
Schwindung verläuft zunächst mit einer niedrigen Sinterrate (6,7*10-3 %/K), welche sich mit 
steigender Temperatur jeweils bei circa 460 °C (0,02 %/K) und 720 °C (0,12 %/K) erhöht. Ver-
gleichbar zur Dispersion D8-grob-Sb ist die Verdichtung im untersuchten und für den Einbrand 
von Solarzellen relevanten Temperaturbereich bis 830 °C nicht abgeschlossen, aber zumindest 
voran geschritten. Der Beginn der linearen Schwindung der Silber-Glas-Dispersion 
D21-grob-Pb-ig mit dem vorbehandelten Glas-PI-Pb-ig liegt bei 340 °C. Der Schwindungsver-
lauf ist bis 500 °C identisch. Die Dispersion D21-grob-Pb-ig ist bei 610 °C vollständig verdich-
tet, während die Dispersion D9-grob-Pb mit dem unbehandelten Glas-PI-grob-Pb bereits 60 °C 
eher das Schwindungsende erreicht hat. 
Die FESEM-Aufnahmen von Querschliffen der Silbermetallisierungen mit den Dispersionen 
D20-grob-Sb-ig und D21-grob-Pb-ig sind in Abbildung 72 gezeigt. Die amorphe Grenzschicht 
zwischen der Metallisierung D20-grob-Sb-ig und dem Wafer ist gleichmäßig, maximal 120 nm 
dick und durchgängig mit Silberkolloiden durchsetzt (Abbildung 72-a). Diese sind bis zu 
100 nm im Durchmesser groß. An einigen Stellen (kleines Bild Abbildung 72-a) ist die Glas-
schicht dünner als 25 nm und enthält Silberkolloide. Die amorphe Grenzschicht zwischen Wafer 
und Metallisierung D21-grob-Pb-ig ist unregelmäßig dick im Bereich von 100 bis 750 nm (Ab-
bildung 72-b). Die Silberausscheidungen sind ungleichmäßig verteilt. Es gibt Bereiche, in de-
nen Kolloide akkumuliert vorliegen, während es Stellen mit nur wenigen Ausscheidungen gibt.  
 
Abbildung 72: FESEM-Aufnahmen von Querschliffen der Silbermetallisierungen (eingebrannt bei jeweils 
900 °C) im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in Abhängigkeit des verwendeten Glases: 
a) D20-grob-Sb-ig; b) D21-grob-Pb-ig. Markierungen werden im Text erläutert 
a) b) 
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Abbildung 73: FESEM-Aufnahmen von Rückätzungen (nach HNO3) der Silbermetallisierungen (einge-
brannt bei jeweils 900 °C) im Elementkontrast mit 10.000-facher Vergrößerung in Abhängigkeit des ver-
wendeten Glases: a) D20-grob-Sb-ig; b) D21-grob-Pb-ig. Markierungen werden im Text erläutert 
Zudem schwankt die Dicke der amorphen Schicht zwischen Silberausscheidungen und Metal-
lisierung D21-grob-Pb-ig zwischen wenigen Nanometern und 500 nm (Pfeilmarkierungen Ab-
bildung 72-b). Neben den Kolloiden treten vereinzelt Kristallite mit einer Größe von 300 nm 
lateral und einer Höhe von 200 nm auf (Kreismarkierung Abbildung 72-b). 
In Abbildung 73 sind Rückätzungen der Silbermetallisierungen D20-grob-Sb-ig und 
D21-grob-Pb-ig abgebildet. Die Oberfläche der rückgeätzten Metallisierungen D20-grob-Sb-ig 
ist von einer gleichmäßigen Glasschicht bedeckt (Abbildung 73-a). Auf der amorphen Schicht 
sind Strukturen vorhanden, welche mittels EDX-Messungen als Silber-Glas-Mischung 
identifiziert wurden. Im Gegensatz zu den Querschliffen (Abbildung 72-a) sind nur wenige 
Silberkolloide auf der Waferoberfläche zu finden. Es sind kreisförmige Strukturen vorhanden, 
welche auf das Vorhandensein von Silberkolloiden, die nicht oder nur unzureichend von Glas 
bedeckt waren, schließen lassen. Diese wurden während der selektiven Rückätzung mit 
Salpetersäure entfernt. Die Anzahl sowie die Größe dieser Strukturen sind vergleichbar zu 
denen der Silberkolloide im Querschliff (Abbildung 72-a). Die Glasschicht auf der 
Waferoberfläche der bleihaltigen Metallisierung D21-grob-Pb-ig ist unregelmäßig und dicker 
als die der Sb2O3-Glas-haltigen Silberdispersion D20-grob-Sb-ig. In Bereichen dünneren 
Glases sind Akkumulationen von Nanokolloiden zu finden. Diese sind zwischen 30 und 100 
nm groß. Zudem sind Kristallite (100–700 nm lateral) in der Waferoberfläche vorhanden, 
welche sowohl von dünneren oder dickeren Glasschichten bedeckt sein können (Pfeile 
Abbildung 73-b). 
a) b) 
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Abbildung 74: FESEM-Aufnahme der Waferoberfläche nach selektivem Rückätzen der Silbermetallisie-
rung D20-grob-Sb-ig mit Aufnahmeorten (links) der gemessenen EDX-Spektren (rechts) 
In Abbildung 74 ist die FESEM-Aufnahme der Waferoberfläche nach selektivem Rückätzen 
der Silbermetallisierung D20-grob-Sb-ig mit dem vorgebehandelten Sb2O3-Glas mit Aufnah-
meorten (links) der gemessenen EDX-Spektren (rechts) gezeigt. In beiden Spektren ist bei 
0,39 keV ein Peak für Stickstoff vorhanden, was auf eine nicht vollständig durchdrungene ARC 
schließen lässt. Die Ausscheidungen auf der Oberfläche (Spektrum 2) bestehen hauptsächlich 
aus Antimon sowie Silber; der Si-Peak stammt vom Wafer. 
Die in-situ-Kontaktwiderstandsmessungen für die beiden Dispersionen D20-grob-Sb-ig und 
D21-grob-Pb-ig bei gleichem Einbrandprofil sind in Abbildung 75 dargestellt. Der Kontaktwi-
derstand zwischen dem Wafer und der Dispersion D20-grob-Sb-ig fällt bei 543 °C ab und 
durchläuft ein Minimum bei 772 °C und 13,8 Ω (Abbildung 75-a). Im Spitzentemperaturbe-
reich schwankt der Widerstand. Anschließend steigt Rk auf das Ausgansniveau an, welches bei 
504 °C während der Abkühlung erreicht wird. Anschließend bleibt Rk bei 1900 Ω. Dies wurde 
auch in Wiederholungsmessungen bestätigt. Der Abfall des Kontaktwiderstandes zwischen dem 
Wafer und der Metallisierung D21-grob-Pb-ig erfolgt bei 538 °C (Abbildung 75-b). Vor dem 
Erreichen der höchsten Temperatur wird ein Minimum von Rk = 3,6 Ω bei 642 °C durchlaufen. 
Anschließend steigt der Widerstand auf ein Maximum im Spitzentemperaturbereich von 
Rk = 2820 Ω. Während der Abkühlung sinkt der Widerstand auf 13,2 Ω (582 °C) ab. Darauffol-
gend steigt Rk auf den finalen Wert von 100 Ω bei Temperaturen unterhalb 100 °C an. 
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Abbildung 75: in-situ-Kontaktwiderstandsmessungen von Silber-Glas-Dispersionen zu Silicium in Abhän-
gigkeit des polyvalenten Ions im für die Silberdispersionen verwendeten Glas nach der thermischen Vorbe-
handlung bei gleichem Einbrandprofil: a) D20-grob-Sb-ig und b) D21-grob-Pb-ig 
 
Abbildung 76: spezifische Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf Solarzellen eingebrannt bei 
900 °C in Abhängigkeit des polyvalenten Ions im für die Silberdispersionen verwendeten Glas nach der 
thermischen Vorbehandlung: schwarz – D16-grob-Li-ig; rot – D20-grob-Sb-ig; grün – D21-grob-Pb-ig 
In Abbildung 76 sind die spezifischen Kontaktwiderstände von Silbermetallisierungen auf So-
larzellen eingebrannt bei 900 °C in Abhängigkeit des polyvalenten Ions im für die Silberdisper-
sionen verwendeten Glas nach der thermischen Vorbehandlung aufgetragen. Die Verwendung 
vom Glas-PI-Sb-ig in der Metallisierung D20-grob-Sb-ig führt zu einer Widerstandserhöhung 
im Vergleich zur Dispersion D16-grob-Li-ig (ρk = 11,0 mΩ*cm2) auf ρk = 188 mΩ*cm2. Der 
Kontaktwiderstand bei der Verwendung vom Glas-PI-Pb-ig für die Silberdispersion 
D21-grob-Pb-ig beträgt ρk = 179 mΩ*cm2. Die hohen Kontaktwiderstände korrelieren mit der  
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Abbildung 77: Elektrische Kenndaten von Solarzellen in Abhängigkeit des polyvalenten Ions im für die 
Silberdispersionen verwendeten Glas nach der thermischen Vorbehandlung (schwarz – D16-grob-Li-ig; 
rot – D20-grob-Sb-ig; grün – D21-grob-Pb-ig) und der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in Zone 4: a) seri-
eller Widerstand; b) Shunt-Widerstand; c) Füllfaktor; d) Effizienz 
noch vorhandenen ARC (D20-grob-Sb-ig) oder der Dicke der amorphen Grenzschicht 
(D21-grob-Pb-ig). 
In Abbildung 77 sind die elektrischen Kenndaten von Solarzellen in Abhängigkeit der Ein-
brandtemperatur sowie der polyvalenten Ionen nach dem Ionentausch im für die Silberdisper-
sionen verwendeten, thermisch vorbehandelten Glas gezeigt (Kurzschlussstrom sowie Leer-
laufspannung sind in Anhang 7.k gezeigt). Zum Vergleich sind die Kenndaten von Solarzellen 
mit der Silbermetallisierung D16-grob-Li-ig abgebildet (Abbildung 77 – schwarz). Der serielle 
Widerstand der Dispersion D20-grob-Sb-ig sinkt mit steigender Einbrandtemperatur von 
20 Ω*cm2 (880 °C) auf 7,7 Ω*cm2 bei 960 °C (Abbildung 77-a – rot). Rser der Solarzellen, wel-
che mit der Silber-Dispersion D21-grob-Pb-ig metallisiert worden, ist für alle Einbrandtempe-
raturen unterhalb von 10 Ω*cm2 (Abbildung 77-a – grün). Bei 880 °C beträgt Rser = 6,1 Ω*cm2 
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und sinkt anschließend bei Erhöhung der Einbrandtemperatur um 20 K auf 5,7 Ω*cm2. Eine 
weitere Steigerung der Temperatur resultiert in einem höheren seriellen Widerstand, wobei bei 
960 °C das Maximum von 6,7 Ω*cm2 erreicht wird. Der Shunt-Widerstand der Silber-Disper-
sion D20-grob-Sb-ig ist bei einer Einbrandtemperatur von 920 °C mit Rshunt = 9900 Ω*cm2 ma-
ximal (Abbildung 77-b – rot). Bei Senkung der Temperatur auf 880 °C fällt der Widerstand auf 
6350 Ω*cm2. Durch eine Erhöhung auf 960 °C fällt der Widerstand auf 8320 Ω*cm2, wobei ein 
Minimum von 5030 Ω*cm2 (940 °C) durchlaufen wird. Für alle Einbrandbedingungen weisen 
die Messwerte starke Streuungen auf. Der höchste Shunt-Widerstand der Silberdispersion 
D21-grob-Pb-igmit Rshunt = 3250 Ω*cm2 wird bei 880 °C erreicht (Abbildung 77-b – grün). An-
schließend fällt der Widerstand mit steigender Einbrandtemperatur auf 1510 Ω*cm2 (960 °C). 
Die Temperaturabhängigkeit von Rser beeinflusst deutlich den Füllfaktor und somit die Effizienz 
der Metallisierung D20-Sb-grob-ig mit dem Glas-PI-Sb-ig (Abbildung 77-c sowie -d – rot): Mit 
steigender Einbrandtemperatur steigt FF von 36,6 % auf 50,9 % bei 960 °C. Damit einherge-
hend resultieren Effizienzen im Bereich von 5,9 % bei 880 °C bis 9,8 % bei 960 °C. Der Füll-
faktor erreicht bei der Metallisierung mit der Dispersion D21-grob-Pb-ig die höchsten Werte 
von 55,9 % bei 900 °C beziehungsweise 920 °C. Damit ergibt sich eine Effizienz von 10,8 %. 
Eine Verringerung der Temperatur reduziert den Füllfaktor auf 50,2 % (η = 9,6 %). Die Erhö-
hung der Einbrandtemperatur verringert FF auf 52,5 %, was zu einer Effizienz von 10,0 % 
führt. 
4.3 Wechselwirkung an der Silber-Glas-Grenzfläche 
Die in diesem Kapitel untersuchten Gläser sind Mehrkomponentengläser, welche im Rahmen 
von Projektarbeiten untersucht wurden. Das Glas-NZV-0.33 wurde ebenfalls in Kapitel 4.1.1 
in Silber-Glas-Dispersionen untersucht und ist zudem das Ursprungsglas, aus dem die ternären 
Modellgläser, welche in dieser Arbeit hauptsächlich verwendet wurden, abgeleitet wurden; die 
in diesem Kapitel gefundenen Ergebnisse sollten sich somit auch auf die Modellgläser beziehen 
lassen. Das Glas G592 ist ein Mehrkomponentenglas, welches polyvalente Ionen in Form des 
Sb2O3 enthält; die Oxide, welche in diesem System als Hauptbestandteile verwendet wurden, 
finden sich auch im Modellglas Glas-PI-Sb wieder. Es war jedoch nicht möglich, im Rahmen 
der Arbeiten die Versuche mit dem ternären Modellglas Glas-PI-Sb durchzuführen. Der Ein-
fluss von Sb2O3 sollte jedoch in beiden Gläsern ähnlich und die Übertragbarkeit gegeben sein. 
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Abbildung 78: Lineare Schwindungen von Silberdispersionen (blau) mit jeweils 5 Vol% folgender Gläser 
(rot): a) G590 sowie b) G592. Gestrichelte, senkrechte Linien zeigen die in Abbildung 79 beziehungsweise 
Abbildung 80 angegebenen Temperaturen der Abbruchbrände an, welche anhand von charakteristischen 
Punkten der jeweiligen linearen Schwindung bestimmt wurden 
Zur Bestimmung des Silbereinflusses auf die Glasverdichtung in Metallisierungspasten werden 
lineare Schwindungsmessungen (Abbildung 78) der einzelnen Gläser (rote Kurven) sowie der 
getrockneten Silber-Glas-Dispersionen (blaue Kurven) aufgenommen. Es werden zwei Gläser 
untersucht: das PbO-freie Glas-NZV-0.33 (Abbildung 78-a) und das PbO-freie, Sb2O3-haltige 
G592 (Abbildung 78-b). Die Temperaturen wurden anhand der linearen Schwindung des jewei-
ligen Glases und der zugehörigen Silberdispersion ausgewählt. Ziel sollte sein, den Einfluss des 
Silbers auf das Glasschwindungsverhalten und die Glasviskosität bei vergleichbaren Sintersta-
dien des Glases beziehungsweise der jeweiligen Silberdispersion zu bestimmen. 
In Abbildung 79 und Abbildung 80 sind Querschliffe von Mehrlagenaufbauten bestehend aus 
Silber und den verschiedenen Glaspulvern abgebildet. Die Proben sind bei aus der Schwin-
dungskurve in Abbildung 78 abgeleiteten charakteristischen Temperaturen (gekennzeichnet mit 
vertikalen Linien I, II und III) eingebrannt. 
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Abbildung 79: FESEM-Aufnahmen von Querschliffen von Mehrlagenaufbauten des Glas-NZV-0.33 und 
Silber: a) halbe Schwindung Silber-Glas-Dispersion 502 °C; b) Sinterende Silber-Glas-Dispersion 601 °C; 
c) Sinterbeginn Glas 565 °C. Markierungen werden im Text erläutert 
Das Glas-NZV-0.33 liegt bei der Abbruchbrandtemperatur 502 °C (Abbildung 79-a halbe 
Schwindung Silber-Glas-Dispersion) noch scharfkantig vor. Das Silberpulver (helle Partikel; 
im Bild oben) weist bereits eine fortgeschrittene Verdichtung mit zahlreichen Sinterhälsen auf. 
An der Grenzfläche Silber–Glas sind erste Diffusionsprozesse mit Silber-Eindringtiefen von bis 
zu 0,2–0,3 µm zu erkennen (Abbildung 79-a markiert mit Pfeilen; Aufhellung im Glas). Die 
Erhöhung der Einbrandtemperatur auf 601 °C (Abbildung 79-b Sinterende Silber-Glas-Disper-
sion) resultiert in einer fortgeschrittenen Verdichtung des Glases und des Silbers. Das Glas hat 
teilweise das noch poröse Silber an der Grenzfläche Silber–Glas infiltriert. Zudem ist eine Dif-
fusionsfront des Silbers ins Glas zwischen 0,5–0,65 µm erkennbar (Kennzeichnung weiße Li-
nie). Abbildung 79-c zeigt eine FESEM-Aufnahme eines Querschliffes der Probe, welche bei 
565 °C (Sinterbeginn Glas) eingebrannt wurde. Die Glaspartikel entfernt vom Silber beginnen 
abzurunden. An der Grenzfläche Silber–Glas ist das Glas jedoch bereits vollständig verdichtet; 
a) b) 
c) 
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dies bedeutet, dass an der Grenzfläche Silber–Glas das Sinterende bereits 71 K vor dem Sinte-
rende des reinen Glases erreicht wurde. Dies entspricht einer lokalen Viskositätsabnahme von 
108,6 Pa*s auf 106,8 Pa*s. Die Schichtdicke des vollständig verdichteten Glases liegt zwischen 
0,4–0,5 µm. 
Das Glas G592 ist bei 621 °C verdichtet, zeigt jedoch Poren auf (Abbildung 80-a). Das Silber-
pulver ist im vom Glas weiter entfernten Bereich stärker verdichtet als in der Nähe des Glases 
(Grenze durch blaue Linie markiert). Die Zwischenräume des porösen Silbers nahe des Glases 
sind teilweise von Glas infiltriert. 
 
Abbildung 80: FESEM-Aufnahmen von Querschliffen von Mehrlagenaufbauten des Glases G592 und Sil-
ber: a) halbe Schwindung Silber-Glas-Dispersion 621 °C; b) Sinterende Silber-Glas-Dispersion 742 °C; 
c) Sinterbeginn Glas 424 °C. Markierungen werden im Text erläutert 
Die Oberfläche der Silberpartikel im Bereich des Glases ist unregelmäßig (Abbildung 80-a wei-
ßer Pfeil). Bei Erhöhung der Einbrandtemperatur auf 740 °C (Abbildung 80-b) ändert sich das 
Erscheinungsbild nur geringfügig. An der Grenzfläche Silber–Glas sind Silber-Dendriten aus-
gehend von den Silberpartikeln mit einer Tiefe von bis zu 0,4 µm erkennbar (Abbildung 80-b 
a) b) 
c) 
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Pfeilmarkierung). Diese sind aus den in Abbildung 80-a markierten unregelmäßigen Oberflä-
chen entstanden. Entspricht die Einbrandtemperatur dem Sinterbeginn des Glases (420 °C), 
sind die Glaspartikel abgerundet und die Silberschicht beginnt gleichmäßig zu verdichten. Eine 
Wechselwirkung Silber–Glas ist im Vergleich zum G590-Glas ebenfalls nicht zu erkennen. 
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5. Diskussion 
 
Abbildung 81: Links – Querschliff einer Vorderseitenmetallisierung mit gekennzeichneten Phasen (Silber, 
Glas und Silicium); rechts – schematische Darstellung des Grenzgefüges zwischen Metallisierung und Wafer 
(grau – Silber, hellblau – Glas, dunkelblau – Wafer) mit den Prozessen des Silbertransportes während des 
Einbrandes: 1 – Silberlösung ins Glas unter Oxidation, 2 – Silbertransport im Glas durch Diffusion und 
Konvektion und 3 – Silberausscheidung durch Reduktion des Silbers 
In Abbildung 81 wird schematisch der Silbertransport während des Einbrandes der Sil-
ber-Glas-Dispersion für Vorderseitenmetallisierung von Solarzellen gezeigt. Für den Silber-
transport sind mindestens drei Schritte notwendig: 1 – Silberlösung ins Glas unter Oxidation 
des Silbers, 2 – Silbertransport zur Waferoberfläche im Glas mittels Diffusion und Konvektion 
sowie 3 – Silberausscheidung unter Reduktion des Silbers und Oxidation des Siliciumnitrides 
auf der Waferoberfläche. Die im Kapitel 4 beschriebenen Resultate werden anhand dieses Sche-
mas diskutiert und in einen Zusammenhang gesetzt. Als Maß für den Silbertransport werden 
die entsprechenden FESEM-Aufnahmen der Querschliffe sowie Rückätzungen hinsichtlich der 
Silberausscheidungen ausgewertet. Die Qualität des Kontaktes wird über den spezifischen Kon-
taktwiderstand ρk der Zellen bewertet. Um wenig bis keinen Einfluss auf den seriellen Wider-
stand und dadurch auf den Füllfaktor der Zelle zu haben, sollte ρk < 10 mΩ*cm2 sein. Des Wei-
teren werden folgende elektrische Kenndaten diskutiert: serielle Widerstand Rser, Shunt-Wider-
stand Rshunt, Füllfaktor FF sowie die Effizienz η (Jsc und Uoc sind im Anhang aufgeführt). 
Der Löseprozess des in der Vorderseitenmetallisierung enthaltenen Silbers in oxydischen Ma-
terialien – wie dem enthaltenen Glas – kann unter Oxidation des Silbers zu Silberoxid erfol-
gen[28]. Für diesen Prozess sind folgende Aspekte entscheidend: i) Zusammensetzung des ver-
wendeten Glases (intrinsische Einflussfaktoren), ii) die Ofenatmosphäre bzw. der Sauerstoff-
partialdruck im Mikrogefüge des verdichtenden Leiterzugs sowie iii) die Kontaktfläche 
Silber–Glas hinsichtlich Partikelgröße sowie Sinterverdichtung der Bestandteile der Sil-
ber-Glas-Dispersion (extrinsische Einflussfaktoren).
Silber 
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Silber-Kolloide 
Silicium 
Diskussion 
- 124 - 
5.1 Zusammensetzung des verwendeten Glases 
Um den Zusammenhang zwischen Silbertransport, Mikrogefüge an der Waferoberfläche und 
elektrische Kenndaten zu untersuchen, werden ternäre Modellgläser verwendet. Diese basieren 
auf Zinkboratgläsern, welche sich einzig in der Art des Netzwerkwandlers unterscheiden (Ka-
pitel 4.1.2). Als Wandler werden die einwertigen Alkalimetalloxide Lithium-, Natrium- und Ru-
bidiumoxid sowie das zweiwertige Erdalkalimetalloxid Calciumoxid untersucht. In der Alkali-
reihe steigt der Ionenradius bei gleichbleibender Wertigkeit an: Li+ (r = 78 Å) ist kleiner als, 
Na+ (r = 98 Å) vergleichbar zu und Rb+ (r = 149 Å) ist größer als Ag+ (r = 113 Å). Mit steigen-
dem Ionenradius sollten die Silberlöslichkeit und der -transport aufgrund der Auflockerung des 
Glasnetzwerkes steigen. Je größer der Ionenradius des Alkaliions ist, umso geringer ist der An-
teil an strukturverfestigenden [BO4]--Einheiten und umso höher ist der Anteil an Nichtbrücken-
sauerstoffen im Glasnetzwerk[152–154]. Die daraus resultierende niedrigere Viskosität und die 
sinkende Bindungsstärke in derselben Reihenfolge wie der Ionenradius, bedingt durch die ab-
nehmende Feldstärke der Alkaliionen, sollten den Silberlöseprozess begünstigen. Dem entge-
gen steht die optische Basizität: Je basischer ein Glas ist, umso schlechter ist die Lösung des 
ebenfalls basischen Silberoxides[90]. Die Aufweitung des Glasnetzwerkes wird durch die 
Schwindungskurven in Abbildung 29–Abbildung 32 bestätigt. Das Glas-NW-Li weist den 
höchsten und das Glas-NW-Rb den niedrigsten Sinterbeginn auf. Insgesamt liegen die beiden 
Gläser und das Glas-NW-Na jedoch in einem vergleichbaren Temperaturbereich hinsichtlich 
ihrer Schwindung, was den Einfluss der Glasviskosität auf den Silbertransport minimiert und 
eine direkte Vergleichbarkeit ermöglicht. Die Diffusionskoeffizienten des Silbers bei 700 °C in 
das Glas-NW-Li sowie das Glas-NW-Na liegen in einem Bereich, wobei D mit Erhöhung des 
Ionenradius ebenfalls tendenziell steigt (Abbildung 34). Dies bestätigt die These, dass mit stei-
gendem Ionenradius die Glasnetzwerkstruktur geweitet und die Silberlösung erleichtert wird. 
Aus welchem Grund der Koeffizient für das Glas-NW-Rb nicht bestimmt werden konnte, bleibt 
offen. Beim Vergleich der linearen Schwindung der zugehörigen Silberdispersionen D4-grob-
Li, D5-grob-Na und D6-grob-Rb (Abbildung 29–Abbildung 32) ist auffällig, dass der Schwin-
dungsbeginn, im Gegensatz zu den reinen Gläsern, mit steigendem Alkaliionenradius steigt. Ag 
weist den höchsten Diffusionskoeffizienten im Glas-NW-Na auf. Dadurch werden im Glas 
NBO erzeugt und die Viskosität sowie der Sinterbeginn sinken daraufhin. Daraus resultiert eine 
lineare Schwindung mit drei sich jeweils steigernden Sinterraten in den Temperaturbereichen 
bis 440 °C, 440–520 °C und ab 520 °C. Bis Temperaturen von 500 °C kann das Glas die 
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Schwindung des Silberpulvers verzögern, nimmt jedoch Silber auf. Dies senkt die Glasviskosi-
tät lokal in den Bereichen, in denen zwischen Silber und Glas ausreichend Kontaktfläche be-
stand und eine Silberlösung möglich war (Vergleich Abbildung 79), woraus eine erste Sinterra-
tenbeschleunigung resultiert. Ab 520 °C beginnt die lineare Schwindung des reinen Glases, 
wodurch die Sinterrate nochmals beschleunigt wird. Ein ähnlicher Effekt tritt beim Glas-NW-
Li auf – hier ist zwar der Diffusionskoeffizient im Vergleich zum Glas-NW-Na geringfügig 
niedriger – dafür ist der viskositätsabsenkende Effekt durch das gelöste, größere Silber auf-
grund der ionenradiusabhängigen Konzentration der [BO4]--Einheiten stärker ausgeprägt[152–
154]. Die lineare Schwindung der Silber-Glas-Dispersion D4-grob-Li erfolgt mit drei unter-
schiedlichen Sinterraten in den Temperaturbereichen bis 450 °C, zwischen 450–540 °C sowie 
oberhalb von 540 °C. Diese Temperaturbereiche entsprechen denen der Silber-Glas-Dispersion 
D5-grob-Na: Die Wirkung des Silberoxides sind in beiden Gläsern vergleichbar. Eine mögliche 
Erklärung hierfür könnte sein, dass die Aufweitung des Glas-NW-Li Netzwerkes hier nicht nur 
durch die Bildung von NBO, sondern auch durch den Größenunterschied zwischen dem Sil-
ber- und dem Lithium-Ion initiiert werden könnte[154], wodurch das Netzwerk geweitet und dem 
des Glas-NW-Na ähnlicher wird. Bei Verwendung des Glas-NW-Rb ist der Sinterbeginn der 
Silber-Glas-Dispersion D6-grob-Rb im Vergleich am höchsten; ein Diffusionskoeffizient 
konnte bei diesem Glas nicht festgestellt werden. Bedingt durch die hohe optische Basizität des 
Glases im Vergleich zum Glas-NW-Li und Glas-NW-Na sollte die Silberlöslichkeit zudem ver-
ringert sein. Wenn Silber im Glas gelöst wird, kann es im Gegensatz zu den beiden anderen 
Gläsern aufgrund des großen Ionenradius des Rb+-Ions auch zu keiner zusätzlichen Ionenra-
dius-induzierten Aufweitung des Netzwerkes kommen. Aus diesem Grund wird der Viskosi-
tätsabfall im Vergleich zum reinem Glas sowie den beiden anderen Alkaliionen-haltigen Glä-
sern geringer sein und die Sinterung des Silberpulvers in der Silberdispersion D6-grob-Rb wird 
länger verzögert. Der Vergleich der Sinterraten mit den beiden anderen Alkaliionen-haltigen 
Gläsern bestätigt die verringerte Silberaufnahme; im Gegensatz zu D4-grob-Li und D5-grob-
Na tritt nur eine Sinterratenbeschleunigung bei 530 °C auf. Diese korreliert wie bei den anderen 
beiden Gläsern in diesem Temperaturbereich mit dem Sinterbeginn des reinen Glases. 
Neben den Alkalimetalloxiden wird das Erdalkalimetalloxid CaO mit einem Ionenradius des 
Ca2+-Ions von 106 Å verwendet. Es ist im Radius vergleichbar mit Natrium sowie Silber, besitzt 
jedoch zwei positive Ladungen und wird dementsprechend von zwei NBO im Glasnetzwerk 
koordiniert, was zu einer Verfestigung des Netzwerkes – zusätzlich bedingt aus der höchsten 
Feldstärke aller betrachteten Netzwerkwandlerionen – mit einhergehend höherer Glasviskosität 
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und somit zu einer möglichen Verringerung des Silbertransportes führen sollte. Die Verfesti-
gung des Netzwerkes als erste Annahme wird durch die hohe Temperatur des Schwindungsbe-
ginnes verdeutlicht. Der im Vergleich zum Glas-NW-Na um eine Zehnerpotenz verringerte Dif-
fusionskoeffizient bestätigt die zweite Annahme der möglichen Verringerung des Silber-Trans-
portes ebenfalls. Die direkte Vergleichbarkeit zu den Alkaliionengläsern ist aufgrund des Er-
weichungsverhaltens auf die chemische Zusammensetzung eingeschränkt; die Viskosität als 
Einflussfaktor wird in dieser Arbeit an diesem Punkt vernachlässigt. Um den Diffusionskoeffi-
zienten bei ähnlicher Glasviskosität zu betrachten, hätte der Versuch bei höheren Temperaturen 
durchgeführt werden müssen. Dies wäre jedoch nicht zielführend gewesen, da der Temperatur-
bereich für den Einbrand von Solarzellen zwischen 700–800 °C liegt. Bedingt durch die hohe 
Erweichungstemperatur und der geringeren Silberlösegeschwindigkeit verzögert das Glas-
NW-Ca die Schwindung der Silberdispersion zunächst. Der erste Schwindungsbeginn bis 
430 °C wird hauptsächlich vom Silber bestimmt. Der zweite Sinterbeginn ab 480 °C mit der 
hohen Sinterrate hingegen wird vom erweichenden Glas dominiert. Dieser Temperaturbereich 
ist vergleichbar zur zweiten Sinterratenbeschleunigung der Dispersionen D4-grob-Li bezie-
hungsweise D5-grob-Na. In Abbildung 79 sind Querschliffe von Abbruchbränden des Gla-
sesNZV-0.33 gezeigt. Eine Vergleichbarkeit der beiden Gläser Glas-NZV-0.33 und Glas-NW-
Ca ist insoweit gegeben, dass das Glas-NW-Ca als Modellglas aus dem Glas-NZV-0.33 abge-
leitet wurde und die Verhältnisse aller Glas-NW-Ca Bestandteile denen der drei Hauptkompo-
nenten des Glas-NZV-0.33 entsprechen. An der Kontaktfläche Silber–Glas bei den Abbruch-
brandtemperaturen 601 °C (maximale Verdichtung Silber-Glas-Dispersion; Abbildung 79-b) 
sowie 565 °C (Sinterbeginn Glas; Abbildung 79-c) ist das Glas in der Verdichtung weitervoran 
geschritten als in den Bereichen ohne Silber. Das Sinterende ist in diesem Modellaufbau lokal 
bereits 70 K vor dem Sinterende des reinen Glases erreicht. Dies zeigt den durch Silberdiffusion 
erzeugten Effekt der Viskositätsabsenkung und dem damit einhergehenden beschleunigten Ver-
dichtungsverhalten des Glases im Materialverbund mit Silber im Gegensatz zum reinen Glas. 
Daran kann die Sinterratenbeschleunigung der Silber-Glas-Dispersion mit dem Glas-NW-Ca 
im gleichen Temperaturbereich wie bei den beiden Alkaliionengläsern erklärt werden. 
Die Querschliffe in Abbildung 35 zeigen die amorphe Grenzschicht Metallisierung–Wafer, de-
ren Dicke, Gleichmäßigkeit und die darin enthaltene Menge der Silberausscheidung vom Netz-
werkwandler im jeweils verwendeten Glas abhängt. Für die Dispersion D4-grob-Li, welche den 
höchsten Erweichungspunkt und den niedrigsten Silberdiffusionskoeffizienten (Abbildung 34) 
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aufwies, resultierte im Vergleich der Alkalioxidgläser die dünnste Glasschicht mit den wenigs-
ten und kleinsten Silberausscheidungen (Abbildung 35-a). Durch die bei niedrigen Temperatu-
ren schwindende Silberdispersion wird der Glasfluss durch das verdichtende Mikrogefüge ver-
ringert sein; eine Bestätigung hierfür ist in der homogenen, lateralen Verteilung des Glases auf 
der Waferoberfläche zu finden (Abbildung 37-a). Die Verwendung der größeren Alkaliionen 
(Na+ und Rb+) in Gläsern für die Herstellung der Dispersionen D5-grob-Na sowie D6-grob-Rb, 
welche einen ähnlichen Schwindungsbeginn aufweisen, resultiert in untereinander vergleichba-
ren Grenzgefügen: Die Glasschicht ist unregelmäßig dick, es sind Poren und Silberkristallite 
sowie -kolloide vorhanden. Im Grenzgefüge zwischen Waferoberfläche und der Dispersion 
D5-grob-Na, welche das Glas-NW-Na mit dem höchsten Diffusionskoeffizienten, sind Kolloide 
und Kristallite über die gesamte Waferoberfläche verteilt. Die Kristallite sind auf den Texturer-
höhungen und von einer Glasschicht bedeckt, welche unregelmäßig dick ist (Abbildung 37-b). 
Bedingt durch den im Vergleich zur Silber-Glas-Dispersion D4-grob-Li zu höheren Tempera-
turen verschobenen Schwindungsbeginn kann das länger in einem viskosen Zustand befindliche 
Glas über einen längeren Zeitraum durch das offenporige Mikrogefüge fließen. Auf der Glas-
oberfläche sind zudem runde, dunkle Strukturen im Durchmesserbereich von 100–400 nm vor-
handen, in denen sich vor der Rückätzung Silberkolloide befanden. Beim Vergleich von Quer-
schliff und Aufnahmen der Waferoberfläche nach Rückätzung wird deutlich, dass die Kollo-
idanzahl geringer ist als in den Aufnahmen der Querschliffe (Abbildung 35-b). Die Kolloide 
waren nicht oder unvollständig von einer Glasschicht bedeckt, sind somit während der Rückät-
zung durch die Salpetersäure aufgelöst worden und so entstandenen die Strukturen auf der un-
regelmäßig dicken Glasschicht. Die Waferoberflächen nach jeweiliger Rückätzung der Silber-
dispersionen D5-grob-Na und D6-grob-Rb sind vergleichbar. In der unregelmäßig dicken Glas-
schicht sind neben den Kristalliten auf den Texturerhöhungen die Strukturen von entfernten 
Kolloiden zu erkennen. In der Glasschicht bei der Silber-Glas-Dispersion D6-grob-Rb selbst 
sind keine Kolloide vorhanden. Der Vergleich der linearen Schwindungen der Silber-Glas-Dis-
persionen D5-grob-Na und D6-grob-Rb zeigt, dass zwar der Sinterbeginn bei der Dispersion 
D6-grob-Rb bei höheren Temperaturen liegt und somit in diesem Bereich ein viskoses Fließen 
des Glas stattfinden kann, aber bei höherer Temperatur die Sinterrate im Vergleich um 0,02 %/K 
höher ist. Dadurch kann in diesem Bereich der Glasfluss im Gegensatz zur Dispersion 
D5-grob-Na durch das verdichtende Mikrogefüge verringert werden. Durch diesen Effekt ist 
die Mikrostruktur des Grenzgefüges hinsichtlich Glasschichtdicke sowie Silberausscheidungs-
menge vergleichbar.  
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Aufgrund des vergleichbaren Mikrogefüges sowie des vergleichbaren thermischen Verdich-
tungsverhaltens und daraus abgeleitetem ähnlichem Temperatur-Viskositäts-Verhalten sollte 
der Silbertransport bei den Gläsern mit Natrium- sowie Rubidiumoxid als Netzwerkwandler 
hinsichtlich Silberlösegeschwindigkeit und maximaler Silberlöslichkeit sowie viskosen Fließ-
verhaltens des Glases während des Einbrandes als vergleichbar eingestuft werden können trotz 
der nicht bestimmbaren Diffusionskoeffizient von Silber ins Glas-NW-Rb. Dies wird durch die 
ähnliche Mikrostruktur zur Silber-Glas-Dispersion D5-grob-Na sowohl in den Aufnahmen der 
Querschliffe als auch der Waferoberfläche verdeutlicht. Die Art der Silberausscheidung im 
Mikrogefüge der Silber-Glas-Dispersion D6-grob-Rb ist auf einem Wafer jedoch ortsabhängig: 
Auf der linken Seite der FESEM-Aufnahme in Abbildung 35-c sind hauptsächlich Kolloide, 
während auf der rechte Seite überwiegend Kristallite zu finden sind. Aufgrund dieser Unter-
schiede wurden EDX-Spektren der Waferoberfläche in der jeweiligen Region aufgenommen 
(Abbildung 36). In beiden Spektren wurden die Glasbestandteile (ZnO, B2O3) sowie Silber und 
Silicium vom Wafer detektiert. Zudem ist im Spektrum #1 ein Stickstoffpeak bei 0,39 keV vor-
handen. Dieser deutet auf das Vorhandensein der Antireflexionsschicht hin, welche aus SixNy:H 
besteht. Im Umkehrschluss deutet das Fehlen des Stickstoff-Peaks auf eine vollständigere Öff-
nung der ARC am Messort hin. Das Ergebnis bestätigt – zumindest in Teilen – die Arbeiten von 
Li et al.[47], welcher davon ausgeht, dass sich auf der ARC bei niedriger Einbrandtemperatur 
eine Silberkolloid-angereicherte Glasschicht ausbildet. Bei Erhöhung zur optimalen Tempera-
tur (eingebrannte Solarzellen wiesen die maximale Effizienz auf) wird die ARC innerhalb kür-
zester Zeit geöffnet und die Kontaktierung findet gleichmäßig statt. Die Verwendung einer zu 
hohen Temperatur führte zu Kristalliten und damit verbunden zu Emitter- und Zellschädigung. 
Die EDX-Spektren in Abbildung 36 sind jedoch auf einem Wafer mit einer Einbrandtemperatur 
gemessen und es sind Strukturen vorhanden, die von Li et al. sowohl bei zu niedriger als auch 
zu hoher Einbrandtemperatur beschrieben wurden. Die Kontaktierung erfolgt somit – zumin-
dest für dieses Glas – unregelmäßig über die Waferoberfläche verteilt und ist in den Bereichen 
der Kristallitausbildung eher vergleichbar zu Ballif et al.[30]. Die Glasschicht zwischen Wafer 
und Leiterzug ist bei Verwendung der Dispersion D6-grob-Rb unregelmäßig. Eine dünne Glas-
schicht korreliert in diesem Fall mit dem Vorhandensein der ARC: Somit ist nicht nur die Menge 
an im Glas gelösten und transportierten Silbers, sondern auch die Reaktionsintensität, bedingt 
durch die Glasmenge, für die ARC-Öffnung entscheidend. 
Die amorphe Grenzschicht der Metallisierung D7-grob-Ca mit dem geringsten, messbaren Dif-
fusionskoeffizienten ist dünn sowie regelmäßig (Abbildung 35-d). Das Glas-NW-Ca erweicht 
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erst bei höheren Temperaturen; dies und das schon verdichtende Mikrogefüge begrenzen das 
viskose Glasfließens während des Einbrandes. Nach der Rückätzung der Silbermetallisierung 
sind in der dünnen, homogenen Glasschicht auf der Waferoberfläche Akkumulationen von Sil-
berkolloiden sowie einzelne Kristallite vorhanden (Abbildung 37-d). Zudem sind Strukturen 
von geätzten Silberkolloiden vorhanden; diese sind nicht gleichmäßig über die Waferoberfläche 
verteilt, sondern räumlich begrenzt: In Korrelation zum Querschliff wird angenommen, dass an 
diesen Stellen ein Kontakt zwischen Silbermetallisierung und Waferoberfläche vorhanden war, 
welcher durch eine ultradünne Glasschicht getrennt wurde; an den Stellen fehlender Kollo-
idrückätzungsstrukturen war eine Pore zwischen Metallisierung und Waferoberfläche. Die Po-
ren in Aufnahmen des Querschliffs sind in Größe sowie Verteilung vergleichbar mit den Sil-
ber-Glas-Dispersionen D5-grob-Na und D6-grob-Rb, währenddessen die Art, Verteilung sowie 
die Größe der Silberausscheidungen vergleichbar zur der Metallisierung D4-grob-Li sind. 
Zusammenfassend bedeutet dies, dass der Silbertransport von den Komponenten Glaschemie 
und Sinterverdichtung der Silberdispersion abhängt. Bei einem hohen Silberdiffusionskoeffi-
zienten wird, wie im Falle des Glas-NW-Na, viel Silber in einem kürzeren Zeitraum gelöst. 
Durch eine moderate Sinterrate der Dispersion im niedrigen Temperaturbereich kann das durch 
das gelöste Silber bei früheren Temperaturen erweichende Glas viskos zur Waferoberfläche 
fließen, woraus eine dicke Glasschicht resultiert. Liegt der Sinterbeginn des reinen Glases – wie 
beim Glas-NW-Li beziehungsweise Glas-NW-Ca – bei höheren Temperaturen, aber der Sinter-
beginn des verwendeten Silbers in der Dispersion bei niedrigeren Temperaturen, so wird der 
Silbertransport durch Glaskonvektion gemindert und die resultierende amorphe Grenzschicht 
ist dünn sowie mit wenigen Silberausscheidungen angereichert.  
Die in-situ-Kontaktwiderstandsmessungen der Silber-Glas-Dispersionen D4-grob-Li, 
D5-grob-Na und D6-grob-Rb sind in ihrem Verlauf qualitativ vergleichbar (Abbildung 39-a bis 
-c). Nach einem Widerstandsabfall folgt ein Temperaturbereich, in dem der Widerstand stark 
schwankt. Während der Abkühlung stieg der Widerstand an und fiel bei Temperaturen kleiner 
250 °C auf den Endwiderstand ab. Der erste Widerstandsabfall resultiert aus der Öffnung der 
elektrisch isolierenden Antireflexionsschicht. Dies geschieht bei einer Glasviskosität, welche 
niedriger als 104,5 Pa*s ist[128]. In diesem Bereich ist das erweichende Glas – unterstützt durch 
das im Glas gelöste Silber sowie die enthaltenen Alkaliionen – elektrisch leitend und ein Mini-
mum des Kontaktwiderstandes wird erreicht. Die Schwankungen im Widerstandsverlauf resul-
tieren aus Reaktionen an der Waferoberfläche, wie beispielsweise die Oxidation des Siliciums 
und Ausscheideprozesse des Silbers durch Reduktion. Der Anstieg während der Abkühlung ist 
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auf das Erstarren der Glasphase und den wegfallenden Beitrag zur elektrischen Leitfähigkeit 
zurückzuführen. Bei weiterer Abkühlung sinkt der Widerstand wahrscheinlich durch das Un-
terschreiten der Löslichkeitsgrenze des Silbers im Glas und der anschließenden Bildung der 
Silberausscheidungen auf den Endwiderstand ab. 
Der Vergleich der in-situ-Widerstandsverläufe der Alkaliionen-haltigen Gläser verdeutlicht, 
dass der Widerstandsabfall in einem ähnlichen Temperaturbereich erfolgt, was in guter Korre-
lation zu den vergleichbaren Schwindungsverläufen steht. Die nachfolgende Intensität im Zeit-
raum 20–40 s der Grenzflächenreaktionen (entspricht den Widerstandsschwankungen im Spit-
zentemperaturbereich) hängt vom Glas in der Silberdispersion ab: Bei Verwendung des Glas-
NW-Li in der Dispersion D4-grob-Li schwankt der Widerstand mit 340 Ω in einem Zeitintervall 
von 0,5 s nur wenig. Das Mikrogefüge der Metallisierung zeigt eine dünne amorphe Grenz-
schicht, was die geringe Reaktionsintensität und -zeit aufgrund der marginalen Glasmenge be-
stätigt. Zudem ist bedingt durch das ultradünne Glas (Dicke < 100 nm) auch der geringe Anstieg 
während der Abkühlung begründet. Diese Schicht wird eine geringere isolierende Wirkung auf-
weisen als beispielsweise die dickere, inhomogenere Glasschicht zwischen Waferoberfläche 
und Dispersion D5-grob-Na. Der Widerstand der Silbermetallisierung D5-grob-Na schwankt 
um 3000 Ω im Zeitraum von 22 s stärker und länger als Rk der Silberdispersion D4-grob-Li. Da 
Silber im Glas-NW-Na einen höheren Diffusionskoeffizienten besitzt, wird während des Ein-
brandes mehr Silber zur Waferoberfläche transportiert. Dadurch kommt es beispielsweise zu 
einer lokalen Absenkung der Glasviskosität von 108,6 Pa*s (Sinterbeginn Glas) auf 106,8 Pa*s 
(Sinterende; Abbildung 79)[155]. Dies bedeutet, dass während des Einbrandes eine dynamische 
Glasviskosität auftritt, welche niedriger ist als die gemessene der reinen Gläser ohne Silberkon-
takt und der Glasfluss findet somit verstärkt statt. Das verdeutlicht, weshalb im Vergleich bei 
der Dispersion D5-grob-Na eine dickere amorphe Grenzschicht und die daraus resultierende 
höhere Reaktionsintensität zur Silber-Glas-Dispersion D4-grob-Li trotz der ähnlichen Schwin-
dungsverläufe der reinen Gläser auftreten. Während der Abkühlkurve steigt der Widerstand 
durch das Erstarren des Glases und der damit verbundenen temporären Leitfähigkeitsverringe-
rung der amorphen Grenzschicht an. Die nachfolgende Widerstandsverringerung entsteht durch 
das Ausscheiden des Silbers in metallischer Form und die Bildung der finalen Grenzschicht. 
Der Vergleich der in-situ-Kontaktwiderstandsmessung der Silberdispersion D6-grob-Rb mit 
den beiden anderen Dispersionen weist Gemeinsamkeiten der Dispersionen sowohl mit Glas-
NW-Li als auch mit dem Glas-NW-Na auf: Der Abfall und der Wiederanstieg während des Ab-
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kühlens des Widerstandes sind ähnlich dem Rk-Verlauf der Dispersion D4-grob-Li. Während-
dessen ist die Reaktionsintensität mit 2950 Ω Widerstandsschwankung ähnlich ausgeprägt wie 
bei der Silber-Glas-Dispersion D5-grob-Na, was das vergleichbare Mikrogefüge mit der ähnli-
chen Glasschichtdicke bestätigt. Jedoch war die Zeit des Reaktionsintervalls mit 6,1 s deutlich 
kürzer als bei der Metallisierung D5-grob-Na, wodurch die Zeit für den Silbertransport verrin-
gert wurde. Dies kann anhand der teilweise noch vorhandenen ARC in den  
FESEM-Aufnahmen der Waferoberfläche nach Rückätzung bestätigt werden (Abbildung 36).  
Der Verlauf von Rk der Silberdispersion D7-grob-Ca ist hingegen deutlich verschieden von dem 
der Silberdispersionen mit den Alkalioxidgläsern. Der Widerstand fällt bedingt durch die im 
Vergleich zu den Alkaliionen-haltigen Gläser höhere Glasviskosität erst bei Temperaturen von 
625 °C ab. Dies entsprach dem Sinterbeginn des reinen Glases, welcher bei einer Glasviskosität 
von 108,6 Pa*s eintritt[156]. Dieser Sachverhalt kann wiederum auf die dynamische Glasviskosi-
tät während des Einbrandes durch die Silberdiffusion zurückgeführt werden (Abbildung 79). 
Im Glas-NW-Ca sind an ein Calciumion zwei Nichtbrückensauerstoffe gebunden. Beim Ersatz 
von Ca2+ durch Ag+ sind die NBO nur noch mit einem Netzwerkwandlerion koordiniert; das 
Glasnetzwerk ist dadurch weniger vernetzt, so dass die Viskosität bei niedrigeren Temperaturen 
bereits unter auf 104,5 Pa*s sinkt und die ARC geöffnet wird. Anschließend durchläuft der Wi-
derstand ein Minimum ohne Schwankungen. Dies bedeutet, dass die Oberflächenreaktionen mit 
geringer Intensität aufgrund einer marginalen Glasmenge auf der Waferoberfläche ablaufen. Im 
Rk-Minimum ist die Glasleitfähigkeit maximal und wird durch das im Glas gelöste Silber zu-
sätzlich erhöht. Der Widerstandsanstieg wird mit hoher Wahrscheinlichkeit durch die Erstar-
rung des Glases hervorgerufen. Es wird angenommen, dass bis zu dem Moment an dem das 
Silber vollständig ausgeschieden ist und das Mikrogefüge die finale Ausprägung erhält, der 
Widerstand hoch bleibt. 
Zusammengefasst bedeuten die Ergebnisse, dass der Abfall des Widerstandes und somit die 
ARC-Öffnung sowie der Rk-Wiederanstieg hauptsächlich von der Glasviskosität gesteuert wer-
den. Die Glasviskosität während des Einbrandes ist nicht nur temperaturabhängig, sondern auch 
abhängig vom Silbergehalt im Glas. Die Intensität der Oberflächenreaktion wird durch die 
Schwankungen im Widerstand bestimmt und ist von der Glasmenge sowie dem Silbergehalt im 
Glas abhängig. Mit der gezielten Variation der verwendeten Netzwerkwandler könnte die Sil-
bermenge sowie die Art und Größe der Ag-Ausscheidungen im Grenzgefüge gesteuert werden. 
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Der spezifische ex-situ-Kontaktwiderstand ρk entwickelt sich gegensätzlich zum Trend des Dif-
fusionskoeffizienten der Gläser – ein hoher Diffusionskoeffizient (Glas-NW-Na) resultierte in 
einem niedrigeren Kontaktwiderstand und umgekehrt. Die sehr dünne Glasschicht bei der Sil-
ber-Glas-Dispersion D4-grob-Li zwischen Metallisierung und Waferoberfläche mit den zahl-
reichen Kolloiden bis hin zu einem Durchmesser von 25 nm (Abbildung 38) und die unregel-
mäßige Glasschicht der Dispersion D6-grob-Rb ohne Kolloidansammlungen in der Grenz-
schicht – sowohl vor als auch nach der Rückätzung – resultieren in unterschiedlichen spezifi-
schen Kontaktwiderständen. Die Kontaktierung über eine flächige Verteilung der Silberkolloide 
in einer dünnen Glasschicht (D4-grob-Li) ist gegenüber einer reinen Kontaktierung über Sil-
berkristallite in einer unregelmäßigen Glasschicht (D6-grob-Rb) zuverlässiger. Zudem ist ρk für 
die Silber-Glas-Dispersion D6-grob-Rb trotz vergleichbarem Mikrogefüge – hinsichtlich Glas-
schichtdicke, Silberkristallitgröße und -menge – zur Dispersion D5-grob-Na höher. Ein Unter-
schied sind die Kolloide in der amorphen Grenzschicht nach der Rückätzung der Sil-
ber-Glas-Dispersion D5-grob-Na. Auch dies deutet darauf hin, dass die Kontaktierung über 
Kolloide, welche in der amorphen Grenzschicht eingebettet sind und nicht nur aufliegen, in 
tendenziell niedrigeren spezifischen Kontaktwiderständen im Vergleich zu einer reinen Silber-
kristallit-gestützte Kontaktierung resultiert. Die Grenzschicht zwischen Waferoberfläche und 
der Silber-Glas-Dispersion D7-grob-Ca ist der der Dispersion D4-grob-Li sehr ähnlich; jedoch 
liegen die geringfügig größeren Kolloide in Akkumulationen vor. Die amorphe Schicht ist zu-
dem ebenfalls von Kolloiden kleiner 30 nm durchsetzt. Der Kontaktwiderstand ist mit 
133 mΩ*cm2 bei 900 °C höher als der der Alkaliionen-haltigen Gläser; dies korreliert mit dem 
niedrigeren Diffusionskoeffizienten und der durch die akkumulierten Nanopartikel resultieren-
den nicht-flächigen Kontaktierung. 
Diese Ergebnisse deuten darauf hin, dass bei einer dünnen, von Kolloiden angereicherten Glas-
schicht (D4-grob-Li) die Kontaktierung flächig erfolgt. Akkumulieren diese Partikel hingegen 
(D7-grob-Ca), entstehen lokal begrenzte Kontaktpunkte. Diese sind ähnlich zu Kristalliten, pe-
netrieren das Silicium hingegen nicht, wodurch der Kontaktwiderstand nochmals steigt. Entste-
hen dahingegen Kristallite und eine dickere Glasschicht auf der Waferoberfläche, so dürfen die 
Kristallite nur von einer dünnen Glasschicht bedeckt sein und die elektrische Leitfähigkeit sollte 
von kolloidalem Silber zusätzlich getragen werden (D5-grob-Na). Fehlt dieses (D6-grob-Rb), 
so steigt der Kontaktwiderstand an. 
Der Vergleich der elektrischen Kenndaten, welche über einen breiteren Temperaturbereich als 
die bisher diskutierten Ergebnisse bestimmt wurden, zeigten ebenfalls die Abhängigkeit des 
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verwendeten Netzwerkwandlers im Glas (Abbildung 41). Die Dispersionen D4-grob-Li bezie-
hungsweise D5-grob-Na wiesen beide einen ähnlichen seriellen Widerstand auf, welcher haupt-
sächlich vom spezifischen Kontaktwiderstand beeinflusst wird. Dabei ist Rser von der Sil-
ber-Glas-Dispersion D5-grob-Na analog zu ρk niedriger. Bei der Dispersion D4-grob-Li sank 
Rser mit steigender Einbrandtemperatur: Dies korreliert mit der linearen Schwindung und der 
höchsten Erweichungstemperatur im Vergleich der Alkaliionen-haltigen Gläser; je höher die 
Einbrandtemperatur ist, desto niedrig viskoser ist das Glas und damit wird der Silbertransport 
effektiver sein, welcher die Menge an Silberausscheidungen im Grenzgefüge erhöht und den 
seriellen Widerstand absenkt. Die Silber-Glas-Dispersion D6-grob-Rb weist gegenüber den an-
deren beiden Alkalioxid-Gläsern-haltigen Dispersionen einen erhöhten seriellen Widerstand 
auf, welcher mit steigender Einbrandtemperatur steigt. Dies korreliert mit der linearen Schwin-
dung, welche bei der geringsten Temperatur aller Alkalioxid-Gläser im Bereich von  
465–504 °C erfolgt. Dadurch wächst die Dicke der amorphen Grenzschicht bei höherer Ein-
brandtemperatur; der spezifische Kontaktwiderstand steigt im Vergleich der Alkaliionenglas-
Silber-Dispersionen auf den höchsten Wert und somit steigt auch der serielle Widerstand. Durch 
die Metallisierung mit der Dispersion D7-grob-Ca, welche den höchsten Schwindungstempe-
raturbereich der Gläser in Kapitel 4.1.2 aufwies, sinkt der serielle Widerstand mit steigender 
Einbrandtemperatur. Dieser Effekt wird mit hoher Wahrscheinlichkeit durch einen erhöhten Sil-
bertransport aufgrund der sinkenden Glasviskosität erzeugt. Mit allen Gläsern werden 
Shunt-Widerstände oberhalb von 2500 Ohm*cm2 erreicht, so dass der Einfluss auf den Füllfak-
tor als gering einzustufen ist. Die Begrenzung des Füllfaktors auf maximal 55 % wird somit 
hauptsächlich durch Rser bestimmt, wodurch die Effizienz 12 % nicht übersteigt. 
Neben der Art des Netzwerkwandlers kann zudem das Verhältnis von Netzwerkwand-
ler-zu-Zwischenoxiden (NW/ZO) variiert werden. Durch die Variation dieses Verhältnisses bei 
Borosilikatgläsern werden [BO3]- in [BO4]--Einheiten gewandelt – hierbei steigt zunächst die 
Viskosität, durchläuft bei weiterer Zugabe von Netzwerkwandlern ein Maximum und sinkt an-
schließend wieder; dieser Effekt wird Borsäureanomalie (Kapitel 2.3.2) genannt[75]. Bereits ge-
ringe Variationen im Netzwerkwandlergehalt einwertiger Ionen wie beispielsweise Silber kön-
nen diesen Effekt durch die Bildung von NBO hervorrufen[77]. Damit geht die Erhöhung des 
Sinterbeginnes um 20 K beim Glas-NZV-0.33 (NW/ZO = 0,33) im Vergleich zu Glas-NZV-0.4 
(NW/ZO = 0,4) sowie Glas-NZV-0.44 (NW/ZO = 0,44) (Abbildung 23) einher. Vergleicht man 
die Rückätzungen der Silber-Glas-Dispersionen D1-grob-0.44 sowie D2-grob-0.40, so wird 
deutlich, dass zunächst mit sinkenden NW/ZO die Silberkristallite auf den Texturerhöhungen 
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der Waferoberfläche zahlreicher und größer wurden. Zudem sind Muster von geätzten Kolloi-
den, welche auf der amorphen Grenzschicht waren, nur beim niedrigeren Verhältnis zu erken-
nen. Das erneute Verringern auf NW/ZO = 0,33 in der Silber-Glas-Dispersion D3-grob-0.33 
resultiert in weniger Silberausscheidungen auf den Texturerhöhungen, jedoch sind Nanokollo-
ide im Glas zu erkennen. Dies kann einerseits durch die erhöhte Glasviskosität begründet sein, 
welche die Silberdiffusion und den konvektiven Silbertransport begrenzt. Andererseits wird in 
aluminiumhaltigen Borosilikatgläsern mit Erdalkaliionen zunächst das Bornetzwerk durch die 
zweiwertigen Netzwerkwandler beeinflusst und es kommt zur Bildung von [BO4]--Einheiten. 
Bei der Zugabe von Alkaliionen wie Natrium wird bevorzugt das Al2O3-Netzwerk zu 
[AlO4]--Einheiten modifiziert. Ein Glas der Zusammensetzung Na2O-CaO-Al2O3-B2O3-SiO2 
kann als eine Mischung folgender zweier Systeme betrachtet werden: i) Na2O-Al2O3 und ii) 
RO-B2O3-SiO2 mit R = Na2 oder Ca[157]. Da sich Silberoxid ähnlich in Gläsern verhält wie Nat-
riumoxid[61], kann der sinkende Silbertransport während des Einbrandes für Glas-NZV-0.40 
und Glas-NZV-0.33 mit dem sinkenden Al2O3-Gehalt von 5 mol% auf 2,5 mol% korreliert wer-
den. Der erhöhte Silbertransport beim Glas-NZV-0.33 im Vergleich zum Glas-NZV-0.44 kann 
mit der optischen Basizität begründet und mit der linearen Schwindung der Silber-Glas-Disper-
sionen D1-grob-0.44 und D3-grob-0.33 (Abbildung 23; Seite 56) bestätigt werden. Mit der Ver-
ringerung des CaO-Gehaltes sinkt die optische Basizität Λ, wodurch die Stabilität des Silber-
oxides im Glas begünstigt wird[90] und zur Erhöhung der Silberlöslichkeit führen sollte. Ver-
gleicht man die linearen Schwindungen der Dispersionen D1-grob-0.44 und D3-grob-0.33, so 
wird deutlich, dass die Sinterrate bei der Glas-NZV-0.33 haltigen Dispersion deutlich höher 
war als die der Glas-NZV-0.44 haltigen Dispersion; die erhöhte Silberlöslichkeit senkte die 
Glasviskosität bedingt durch die Wirkung des Silbers als Netzwerkwandler, wodurch dann wie-
derum die Sinterrate erhöht wird. Durch den erhöhten Silbertransport entstanden im Vergleich 
zur D1-grob-0.44 zusätzliche Kolloide, wodurch der spezifische Kontaktwiderstand (Abbil-
dung 26) der Metallisierung mit der Dispersion D3-grob-0.33 bei ähnlicher Silberkristallitan-
zahl mit ρk = 36,5 mΩ*cm2 im Verhältnis zur Metallisierung mit der Dispersion D1-grob-0.44 
nur halb so hoch ist (ρk = 68,1 mΩ*cm2). Diese Mikrostruktur-Kontaktwiderstands-Beziehung 
korreliert mit den Ergebnissen aus Kapitel 4.1.2: Silbernanokolloide (Li2O-/Na2O-Glas) verrin-
gern den Kontaktwiderstand im Verhältnis zu einer reinen Silberkristallitkontaktierung 
(Rb2O-Glas). 
Die Variation des Netzwerkwandlers-zu-Zwischenoxid Verhältnisses und den dadurch induzier-
ten Koordinationswechsel des Bortrioxides im Glas – die gezielte Verwendung des Effektes der 
 Zusammensetzung des verwendeten Glases 
 - 135 - 
Borsäureanomalie – kann der Silberlöseprozess und die Viskosität gesteuert werden. Somit sind 
die Silberkonfiguration (Kristallite oder Kolloide) im Mikrogefüge und dadurch der spezifische 
Kontaktwiderstand kontrollierbar. Dies kann anhand des seriellen Widerstandes von Solarzellen 
bestätigt werden: Für das höchste (0,44) und das kleinste (0,33) NW/ZO-Verhältnis ist Rser ge-
ringer, bedingt durch den bei diesen Dispersionen auftretenden erhöhten Silbertransport bei 
gleichzeitig dünner amorpher Grenzschicht im Vergleich zum Mikrogefüge der Dispersion mit 
dem Glas-NZV-0.40. Durch die hohe lineare Schwindungstemperatur der Gläser sinkt der se-
rielle Widerstand erwartungsgemäß mit steigender Einbrandtemperatur; durch die erhöhte Tem-
peratur wird das in der Silber-Glas-Dispersion enthaltene Glas niedrig viskoser, wodurch der 
Silberlösevorgang sowie der konvektive Silbertransport während des Einbrandes unterstützt 
wird. Dabei sinkt mit steigender Einbrandtemperatur zudem die Standardabweichung der 
elektrischen Kenndaten: dies deutet auf eine zuverlässigere Kontaktierung und somit auf einen 
gleichmäßigeren Silbertransport hin. Die Shunt-Widerstände sind für alle drei Silber-Glas-Dis-
persionen höher als 2500 Ω*cm2 und für das Verhältnis 0,33 sogar höher als 5000 Ω*cm2. Die 
Widerstandswerte resultieren in Füllfaktoren von 45–75 %, wobei für die Dispersion 
D2-grob-0.40 der serielle Widerstand den Füllfaktor gegenüber den beiden anderen Verhältnis-
sen verringert. Der hohe serielle Widerstand wird durch den geringen Silberanteil hervorgeru-
fen. Bedingt durch den höheren Rshunt beim niedrigsten Verhältnis, welcher durch den geringen 
Silberkristallitanteil in der amorphen Grenzschicht und der daraus resultierenden geringeren 
Wafer-Oberflächenschädigung hervorgerufen wird, können die höchsten Füllfaktoren und so-
mit Effizienzen erreicht werden.  
Außer den Netzwerkwandlern und der variierten Borkoordination wurde der Einfluss von Oxi-
den, welche mehrere Oxidationsstufen im Glas ausbilden können, untersucht (Tabelle 5). Aus-
gehend vom Glas-NW-Li (Kapitel 4.1.2) waren der Glasbildner B2O3 sowie der Netzwerkwand-
ler Li2O konstant und es wurde ZnO gegen Sb2O3 (Glas-PI-Sb) beziehungsweise PbO (Glas-
PI-Pb) ausgetauscht. Beide Gläser beginnen im Vergleich zum Glas-NW-Li bei niedrigeren 
Temperaturen zu schwinden. Das Glas-PI-Sb zeigt eine reproduzierbare Schwindung um 2 % 
bis zum Schwindungsbeginn auf. Dieser lag mit 445 °C 30 K höher als beim Glas-PI-Pb. Der 
Diffusionskoeffizient liegt für das Glas-PI-Sb mit D = 1,1*10-8 cm2/s eine Zehnerpotenz nied-
riger als für das Glas-NW-Li ohne polyvalentes Ion. Antimonoxid kann sowohl als Netzwerk-
bildner als auch -wandler im Glas fungieren[118]. Antimon(III)-oxid nimmt beim Erwärmen über 
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500 °C Sauerstoff auf und wird zu Antimon(III, V)-oxid oxidiert[158]. Diese Reaktion führt auf-
grund des fehlenden Luftsauerstoffes innerhalb des Glases zu einer sofortigen Reduktion des 
unter Oxidation ins Glas diffundierten Silbers nach folgender Reaktion: 
 Gl. 21 
Dies führt zu dendritischem Wachstums von ausgeschiedenem Silber in der Glasphase (Abbil-
dung 80-a sowie -b). Dieser Prozess kann den Silberdiffusionskoeffizienten und somit die Ein-
dringtiefe des Silbers in das Glas reduzieren – aufgrund dessen sind die Silberausscheidungen 
lokal auf die Regionen der Silber–Glas Kontaktstellen begrenzt. Der Diffusionskoeffizient für 
Ag in das Glas-PI-Pb ist mit D = 2,2*10-7 cm2/s vergleichbar zum Glas-NW-Li. Das im Glas 
vorhandene Bleioxid kann je nach Zusammensetzung des Glases als Netzwerkwandler oder -
bildner auftreten[159]. Zudem beeinflusst Silberoxid im Glassystem Li2O-PbO-B2O3 bereits in 
geringen Mengen die Konzentration an [BO4]-- Einheiten und somit die Eigenschaften des Gla-
ses[77]. Beide Eigenschaften sollten eine hohe Silberlöslichkeit durch die Variabilität des Glas-
netzwerkes in Abhängigkeit der Netzwerkwandlerkonzentration bewirken. 
Das Gefüge zwischen der Metallisierung mit der Dispersion D8-grob-Sb und Waferoberfläche 
ist bei einer Einbrandtemperatur von 960 °C porös und die Glasschicht an der Grenzfläche zwi-
schen Metallisierung und Wafer ist dünn (Abbildung 45). Im Vergleich zur Grenzfläche zwi-
schen der eingebrannten Dispersion D4-grob-Li und der Waferoberfläche ist die amorphe 
Grenzschicht bis zu 30 nm dicker, was mit dem niedrigeren Schwindungsbeginn im Vergleich 
von Glas-PI-Sb und Glas-NW-Li korreliert. Auf der Waferoberfläche sind zahlreiche Kolloide 
vorhanden, welche teilweise in Glas eingebettet sind. Zudem sind mehrere Schichten auf der 
Oberfläche zu erkennen (Abbildung 46), welche mittels EDX charakterisiert wurden. In den 
Spektren #1 sowie #5 sind Peaks für Stickstoff (0,39 keV) vorhanden, welche der Nachweis 
einer zumindest partiell intakten ARC-Schicht sind. Auf der Antireflexionsschicht ist eine Glas-
schicht vorhanden, welche anhand des Bor-Peaks (0,18 keV) detektiert wurde. Neben den Kol-
loiden sind sowohl im Querschliff als auch in den Aufnahmen der Rückätzung Kristallite vor-
handen. Diese bestehen aus Silber und Antimon. Mittels EDX (Abbildung 48) ist Stickstoff 
nachweisbar, was die erneute Bestätigung des Vorhandenseins der Antireflexionsschicht ist. Die 
vorhandene ARC ist aufgrund der Reaktion von Silber(I)-oxid mit Antimon(III)-oxid zu Anti-
mon(III, V)-oxid erklärbar (Gl. 21). Vorhandenes Silberoxid wird vom Sb2O3 zu Silber redu-
ziert und steht somit nicht mehr zur Oxidation der Antireflexionsschicht zur Verfügung. In Be-
reichen, in denen ein Überangebot – aufgrund von beispielsweise kurzen Diffusionswegen – an 
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Silberoxid bestand, kann lokal die ARC geöffnet werden. An diesen Stellen entstehen später die 
Ag-Sb-Kristallite. In der Grenzfläche sind zudem zahlreiche Kolloide sowie Strukturen von 
entfernten Kolloiden vorhanden. Das Mikrogefüge ist in diesen Bereichen vergleichbar zu dem 
der Silber-Dispersion D4-grob-Li bei einer Einbrandtemperatur von 900 °C (Abbildung 35 so-
wie Abbildung 37). Der Kontaktwiderstand beträgt für die Metallisierung mit der Dispersion 
D8-grob-Sb 44,2 mΩ*cm2 und ist somit um den Faktor 2 kleiner als der der Metallisierung mit 
der Dispersion D4-grob-Li (Abbildung 50). Es treten vermehrt Silberkristallite auf den Tex-
turerhöhungen des Wafers unter Verwendung von D8-grob-Sb bei der höheren verwendeten 
Einbrandtemperatur auf als bei der Metallisierung mit der Dispersion D4-grob-Li mit vergleich-
barer amorphen Grenzschichtdicke. Die erklärt die Absenkung des spezifischen Kontaktwider-
standes, auch im Vergleich zur Silberdispersion D6-grob-Rb mit deutlich dickerer amorpher 
Grenzschicht. Die Mikrostrukturaufnahmen der Grenzfläche zwischen eingebrannter Silberdis-
persion D9-grob-Pb und Wafer zeigen eine dichte Metallisierung mit wenigen Glaseinschlüssen 
sowie eine amorphe Grenzschicht, welche Schichtdicken im Bereich von wenigen Nanometern 
bis hin zu 1,2 µm aufweist. In dieser sind Nanokolloide (25 nm) und Kristallite vorhanden. 
Zwischen den Kristalliten und der Metallisierungsschicht ist stets eine mindestens nanometer-
dicke Glasschicht vorhanden. Der spezifische Kontaktwiderstand beträgt 69,5 mΩ*cm2 und ist 
somit im Vergleich zur Dispersion D4-grob-Li niedriger. Dies korreliert mit dem geringfügig 
höheren Diffusionskoeffizienten, der daraus resultierenden gesteigerten Silberlösung sowie der 
geringeren Glasviskosität und der damit verbundenen verstärkten Glaskonvektion. Vergleicht 
man die Silberkristallite auf der Waferoberfläche, so sind diese bei Verwendung der Dispersion 
D9-grob-Pb sowohl häufiger als auch größer als bei den beiden anderen Dispersionen 
D8-grob-Sb sowie D4-grob-Li. Der Silbertransport während des Einbrandes war somit effekti-
ver, was ebenfalls aus den Silberdiffusionskoeffizienten abgeleitet werden kann. Bedingt durch 
die Möglichkeiten des Bor- und Bleioxides im Glasnetzwerk in Abhängigkeit der Zusammen-
setzung verschiedene Koordinationen anzunehmen, wird angenommen, dass die maximale Sil-
beraufnahmekapazität erhöht wird. Jedoch sind zahlreiche Ausscheidungen von einer dickeren 
Glasschicht bedeckt, womit diese nicht zur Leitfähigkeit zwischen Wafer und Metallisierung 
beitragen können, die effektive Kontaktierungsfläche gegenüber zwischen Wafer und einge-
brannter Dispersion D8-grob-Sb sogar verringert ist und so der Kontaktwiderstand steigt (Ab-
bildung 50).  
In Abbildung 49 sind die in-situ-Widerstandsmessungen der Dispersionen D8-grob-Sb und 
D9-grob-Pb dargestellt. Der Widerstandsverlauf unter Verwendung der Dispersion D8-grob-Sb 
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weist lokale Schwankungen auf. Bei 560 °C fällt der Widerstand ab – dies entspricht einer Glas-
viskosität <104,5 Pa*s – und durchläuft ein Minimum beim Temperaturmaximum. Während die-
sem Widerstandsverlauf kommt es zudem zu lokalen Schwankungen von bis zu 2800 Ω. Der 
Widerstandsverlauf ist dem Öffnen der ARC sowie der Kontaktierung des Siliciums und der 
zusätzlichen Leitfähigkeit des erweichenden Glases zuzuordnen. Die lokalen Schwankungen 
resultieren aus Leitfähigkeitsunterschieden in der Glasphase: Bei Verwendung vom Glas-PI-Sb 
in der Dispersion D8-grob-Sb wird das in das Glas eindiffundierte Silberoxid umgehend redu-
ziert. Jedoch kann nichtoxidiertes Silber als Netzwerkwandler wirken und die Glasübergangs-
temperatur beziehungsweise die Viskosität erhöhen, da einerseits bei Erhöhung des Netzwerk-
wandleranteiles aus [SbO3]-Einheiten [SbO6]--Einheiten zur Ladungskompensation der positi-
ven Ladung des Netzwerkwandlers gebildet werden und es dadurch zur Vernetzung des Glas-
netzwerkes kommt[160]. Andererseits kann Sb2O3 selbst in binären Sb2O3-B2O3-Gläsern als 
Netzwerkwandler wirken[161]. Durch die Zugabe eines weiteren Netzwerkwandlers (Silber) in 
das Glas können aus [BO3]- weitere strukturverfestigende [BO4]--Einheiten gebildet und die 
Glasviskosität zusätzlich erhöht werden. Nach dem Temperaturmaximum verfestigt sich das 
Glas und die Leitfähigkeit nimmt wieder ab, bis zu dem Punkt, an dem die Silberausscheidun-
gen vollständig gebildet werden. Der Verlauf des in-situ-Kontaktwiderstandes Metallisierung 
mit der Dispersion D8-grob-Sb ist vergleichbar zu dem, welcher aus der Verwendung der Dis-
persion D7-grob-Ca im Kapitel 4.1.2 resultiert (Abbildung 39). Beim Vergleich der beiden Dis-
persionen hinsichtlich des Temperaturbereiches der Schwindung wird jedoch ein Unterschied 
des Erweichungsverhaltens deutlich: Der Schwindungsbeginn des reinen Glas-NW-Ca liegt 
185 K (Schwindungsende 170 K) über dem des reinen Glas-PI-Sb. Trotzdem ist der Wider-
standsabfall der beiden entsprechenden Silberdispersionen D7-grob-Ca und D8-grob-Sb wäh-
rend der in-situ-Widerstandsmessung nur 60 K voneinander entfernt. Dieser Effekt kann erneut 
über die unterschiedlichen Wirkweisen des Silbers in den verschieden zusammengesetzten Glä-
sern erklärt werden. Silber wirkt beim Glas-NW-Ca viskositätssenkend; die festeren Bindungen 
zwischen den NBO und dem Calciumion werden durch schwächere Bindungen zwischen Silber 
und den NBO ersetzt. Der Netzwerkwandler Li2O ist beim Glas-PI-Sb hingegen bereits einwer-
tig. Durch das Einbringen von Silber ändert sich das Glasnetzwerk hinsichtlich der Bor- sowie 
der Antimonkonfiguration und somit wird die Viskosität während des Einbrandes erhöht. Zu-
dem kann die Reduktion des Silbers durch das Sb3+-Ion weitere [SbO6]--Einheiten erzeugen, 
welche zusätzlich die Viskosität erhöhen können. Dies wird auch am linearen Schwindungsver-
lauf der zugehörigen Silber-Glas-Dispersion D8-grob-Sb deutlich (Abbildung 42): Die Schwin-
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dung wird im Vergleich zum Silber zu hohen Temperaturen verzögert und selbst nach dem Sin-
terbeginn des reinen Glases erfolgt zunächst keine Schwindung bedingt durch die Verfestigung 
der Glasstruktur. 
Der in-situ-Widerstandsverlauf für die Metallisierung mit der Dispersion D9-grob-Sb zeigt ei-
nen scharfen Widerstandsabfall, eine gemäßigte Reaktionsintensität (=Widerstandsschwankun-
gen) und eine Überlagerung der Abnahme der Glasleitfähigkeit sowie eine Widerstandsverrin-
gerung durch Silberausscheidungen im Bereich der Abkühlung aufgrund der geringen Viskosi-
tät. Der in-situ-Kontaktwiderstand der Dispersion D9-grob-Pb fällt bei 571 °C auf das Mini-
mum während der Messung ab. In diesem Bereich ist die Leitfähigkeit des silberhaltigen Glases 
maximal. Die Reaktionsintensität ist im Vergleich zur Dispersion D4-grob-Li (∆Rk = 340 Ω) 
trotz einer erhöhten Menge an Glas auf der Waferoberfläche mit 80 Ω in einem Zeitraum von 
6,8 s geringer. Das wird in den jeweiligen Aufnahmen der Rückätzungen sowie Querschliffe 
deutlich. Der nachfolgende Anstieg des Widerstandes ist bei der Metallisierung mit der Disper-
sion D9-grob-Pb gering, da die Glaserstarrung und somit die Leitfähigkeitsverringerung erst 
bei niedrigen Temperaturen erfolgt. Dieser Prozess wird durch die Silberausscheidung überla-
gert und der Widerstand bleibt vergleichsweise niedrig. 
Da die Leiterzüge auf der Solarzelle unter Verwendung der Silber-Glas-Dispersion D8-gob-Sb, 
wie Abbildung 45-a gezeigt, im Vergleich zu Leiterzügen bestehend aus D4-grob-Li deutlich 
poröser sind, ist der serielle Widerstand bei niedrigeren Einbrandtemperaturen erhöht (Abbil-
dung 51-a). Die hohe Schwindungstemperatur der Dispersion D8-grob-sb sowie die gehemmte 
Silberlöslichkeit aufgrund der Reduktionsreaktion Gl. 21 – welche den konvektiven Silbertrans-
port vermindert – ermöglichen keine vollständige Entfernung der Antireflexionsschicht. Dies 
wird vor allem bei niedrigen Einbrandtemperaturen deutlich. Eine Erhöhung der Einbrandtem-
peratur verringert die Glasviskosität, erhöht somit die Reaktivität des Glases, die ARC wird 
flächiger durchdrungen und der serielle Widerstand sinkt. Aufgrund der lokalen beziehungs-
weise sogar unzureichenden Kontaktierung ist der Emitter der Solarzellen nur geringfügig ge-
schädigt und der Shunt-Widerstand ist für alle Temperaturen höher als 2500 Ω*cm2. Für Tem-
peraturen unter 920 °C steigt Rshunt sogar höher als 5000 Ω*cm2 und somit höher als bei der 
Metallisierung mit der Dispersion D4-grob-Li (Abbildung 51-a). Dies gleicht den höheren se-
riellen Widerstand der Solarzellen mit der Metallisierung mit der Dispersion D8-grob-Sb zum 
Teil aus und resultiert in einem ähnlichen FF der Solarzellen mit den eingebrannten Dispersio-
nen D4-grob-Li sowie D8-grob-Sb. Die Verwendung der Silber-Glas-Dispersion D9-grob-Pb 
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zur Metallisierung von Solarzellen resultiert, bedingt durch die erhöhte Anzahl an Silberkris-
talliten auf der Waferoberfläche, in einem gleichmäßigeren Rser-Verlauf über den gesamten 
Temperaturbereich (Abbildung 47-b) im Vergleich zur Dispersion D8-grob-Sb. Der niedrige 
Temperaturbereich der linearen Schwindung beim Glas-PI-Pb resultiert in einer erhöhten Sil-
berlöslichkeit[83], jedoch wächst die Dicke der amorphen Grenzschicht mit steigender Einbrand-
temperatur[84]. Diese zwei Prozesse sind gegenläufig in ihrer Wirkung auf den spezifischen 
Kontakt- und somit auf den seriellen Widerstand: Mit steigender Temperatur steigt dieser auf-
grund der amorphen Grenzschichtdicke. Rshunt weist den zu Rser gegenläufigen Temperaturtrend 
auf: Die Verwendung einer zu hohen Einbrandtemperatur resultiert in einem erhöhten Glasan-
teil auf der Waferoberfläche während der Kontaktierung, welche aufgrund der Reaktivität der 
Glasschmelze in einer verstärkten Oberflächenreaktion[129] und somit in einer Emitterschädi-
gung resultieren kann[162], welche den Shunt-Widerstand verringert. Beide Widerstände limitie-
ren den Füllfaktor, wobei die Temperaturabhängigkeit von Rser den Verlauf von FF über das 
gesamte Einbrandintervall dominiert (Abbildung 51-c) und Effizienzen für die Metallisierung 
mit der Dispersion D8-grob-Sb im Bereich zwischen 1–11 % sowie für die Silber-Glas-Disper-
sion D9-grob-Pb im Bereich 10–12 % resultieren (Abbildung 51-d). 
5.2 Atmosphäre im Mikrogefüge des verdichtenden Leiterzugs 
Neben den im Kapitel 5.1 diskutierten intrinsischen Einflussfaktoren können zudem extrinsi-
sche Einflüsse den Silbertransport beeinflussen. Zur Steuerung des Silberlöseprozesses wird 
der Sauerstoffpartialdruck im Mikrogefüge des verdichtenden Leiterzugs untersucht. Hierfür 
wird aufgrund der verfügbaren, experimentellen Rahmenbedingungen der Sauerstoffpartial-
druck über Additive und nicht über die Ofenatmosphäre gesteuert. Die ansonsten notwendige 
Variation des Ofens hätte zur Folge gehabt, dass die Einbrandbedingungen hinsichtlich der 
Temperaturprofilführung für diese Solarzellen nicht vergleichbar zu den anderen, in dieser Ar-
beit hergestellten Solarzellen gewesen wären. Ein eindeutiger Einfluss der Ofenatmosphäre 
wäre somit schwierig zu bewerten gewesen. 
Das Mikrogefüge der additiv-freien Dispersion D3-grob-0.33 weist vereinzelt Kristallite auf 
den Texturerhöhungen sowie zahlreiche Nanokolloide in der dünnen, amorphen Grenzschicht 
auf (Abbildung 57-a). Durch die Verwendung des Titandihydrids änderte sich die Mikrostruktur 
im Vergleich wenig: Größe und Verteilung der Kolloide bleiben vergleichbar, während jedoch 
Kolloidanzahl und -größe geringfügig verringert ist (Abbildung 57-b). TiH2 zersetzt sich im 
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Bereich 400–900 °C und setzt dabei Wasserstoff frei (Gl. 17)[163]. Da die Silberlösung im Glas 
ebenfalls in diesem Temperaturbereich stattfindet, ist der Einfluss auf den Silbertransport wäh-
rend der Silberoxidation als hemmend einzustufen; dies wird durch ein Mikrogefüge mit ge-
ringfügig gesunkenen Silberanteil in der amorphen Grenzschicht bestätigt. Der verminderte Sil-
bertransport wiederum senkt die Glasviskosität weniger herab, wodurch die amorphe Grenz-
schicht dünner und gleichmäßiger als bei der additiv-freien Silber-Glas-Dispersion 
D3-grob-0.33 ist (Abbildung 57-b). Der während des Einbrandes freigesetzte Wasserstoff, so-
wohl aus der Antireflexionsschicht als auch aus dem Titandihydrid, kann in den Defekten des 
multikristallinem Siliciums (Korngrenzen, Versetzungen) diffundieren und diese passivie-
ren[22]. Zudem können durch den Kontaktierungsprozess mögliche, erzeugte Rekombinations-
zentren in-situ ebenfalls passiviert werden, wodurch Leerlaufspannung und dadurch Füllfaktor 
verbessert werden können (Abbildung 59). Holt et al. erzeugten SixNy:H-Schichten, welche bis 
zu 18 at% H-Atome enthielten; dies entspricht im Mittel der von ihm angegebenen Wasserstoff-
gehalte 7,6*1022 H-Atome/cm3 in der ARC[20]. Unter der Annahme, dass die in dieser Arbeit 
verwendeten Antireflexionsschichten eine vergleichbare Konzentration an Wasserstoffatomen 
aufweisen und 80 nm dick sind, sind bei einer Zellfläche von 27,04 cm2 6,1*1017 H-Atome/cm2 
enthalten und können während des Einbrandes Defekte passivieren. Die durch das in der Sil-
berdispersion D15-grob-TiH2 enthaltene Titandihydrid freigesetzte Menge an Wasserstoffato-
men beträgt 1,7*1017 H-Atome/cm2; das heißt, durch die Zugabe von TiH2 sind nahezu doppelt 
so viele Wasserstoffatome verfügbar, um Defekte zu passivieren und die Lebensdauer der La-
dungsträger zu erhöhen – dies verbessert den Füllfaktor erheblich. Die Verbesserung des seri-
ellen Widerstandes wird hauptsächlich durch die Verringerung des spezifischen Kontaktwider-
standes von 39,6 mΩ*cm2 (D3-grob-0.33) auf 10,4 mΩ*cm2 hervorgerufen (Abbildung 58). 
Dies ist ein Effekt einer verringerten amorphen Grenzschichtdicke. 
Nach der thermischen Zersetzung des Additives ZnCO3 bei 300 °C verbleibt ZnO in der Silber-
dispersion D13-grob-0.33-ZnCO3 (Gl. 18), welches das Mikrogefüge hinsichtlich der Größe 
der Silberausscheidungen im Vergleich zur additiv-freien Silberdispersion D3-grob-0.33 auf 
den Texturerhöhungen ändert – diese sind deutlich größer geworden (Abbildung 57-c); die Sil-
berkolloide in und die Strukturen von entfernten Silberkolloiden auf der Glasschicht hingegen 
sind unverändert geblieben. Zinkoxid verzögert in der Silber-Glas-Dispersion 
D13-grob-0.33-ZnCO3 die lineare Schwindung, wodurch das Mikrogefüge während des Ein-
brandes länger offen porös bleibt und der konvektive Silbertransport in der Glasphase verstärkt 
stattfinden kann. Die Verwendung von ZnCO3 als Additiv in der Silber-Glas-Dispersion 
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D13-grob-0.33-ZnCO3 für die Kontaktierung von Silicium resultiert in einer Verringerung des 
spezifischen Kontaktwiderstandes im Gegensatz zur additiv-freien Silber-Glas-Dispersion 
D3-grob-0.33 um 32 mΩ*cm2 auf 8 mΩ*cm2. Zinkoxid soll die Antireflexionsschicht auch 
ohne zusätzliche Glasphase durchdringen und eine Zn-Si-O-Phase bilden können, welche von 
Silberausscheidungen durchsetzt ist – es wird davon ausgegangen, dass sich aus ZnO, Luftsau-
erstoff, Silberoxid sowie dem Silicium des Wafers eine glasartige Verbindung bildet und die 
Kontaktbildung analog zur Kontaktierung mit herkömmlichen Silber-Glas-Dispersionen statt-
finden kann[134]. Dem entgegen stehen die hohen Schmelztemperaturen des binären Systems 
ZnO-SiO2, welche oberhalb von 1450 °C liegen[164] sowie die thermische Zersetzung von rei-
nem Silberoxid[138], wenn es in keiner Glasmatrix eingebettet ist. Ein eindeutiger Nachweis für 
die Wirkung von ZnO in Silber-Glas-Dispersionen zur Kontaktierung von Solarzellen kann 
nicht erbracht werden. Zinkoxid selbst ist ein Halbleiter, welcher undotiert meist intrinsisch 
n-leitend ist[165]. Der Übergang zwischen Silber und ZnO ist ein Metall-Halbleiter-Kontakt – 
die Austrittsarbeit des Metalls ist niedriger als die des Halbleiters. Dadurch bildet sich ein Über-
gang mit einer Anreicherung an Majoritätsladungsträgern; dies bedeutet, das nur eine geringe 
Barriere für den Elektronenübergang zwischen Silber und Zinkoxid vorhanden ist, denn die 
Anreicherungsschicht bildet eine niederohmige Zwischenschicht[166]. Durch diesen Effekt kann 
die Absenkung des spezifischen Kontaktwiderstandes gedeutet werden. 
Reines Silber(I)-oxid zersetzt sich bei Temperaturen ab 190 °C; währenddessen wird Sauerstoff 
freigesetzt (Gl. 20). Die FESEM-Aufnahmen der Waferoberfläche nach der selektiven 
Rückätzung der Metallisierung mit der Silber-Glas-Dispersion D12-grob-0.33-Ag2O in 
Abbildung 57-d zeigen im Vergleich zur Referenzsilberdispersion ohne Additive D3-grob-0.33 
größere Silberausscheidungen auf den Texturerhöhungen, welche der Nachweis für den 
erhöhten Transport bedingt durch die additiv-unterstützte Ag-Lösung ist. In der dünnen, 
amorphen Grenzschicht sind zudem Nanokolloide vergleichbar zur Referenzmetallisierung 
vorhanden. Ob die Silberlösung im Glas sowie der Silbertransport durch Konvektion durch das 
der Silber-Glas-Dispersion zugegebene, bereits oxidierte Silberion in Ag2O erfolgt oder durch 
einen Zersetzungsprozess des zugegebenen Ag2O, den daraus resultierenden erhöhten 
Sauerstoffpartialdruck und einer erneuten Silberoxidation des metallischen Silbers – sowohl 
des durch den Zersetzungsprozess entstandenen und fein verteilten Silbers als auch des 
verwendeten Silberpulvers – stattfindet, kann nicht belegt werden; beide Prozesse finden 
parallel in demselben Temperaturbereich statt und können sich überlagern. Eine Steigerung des 
Silbertransportes ist in jedem Fall vorhanden. Der spezifische Kontaktwiderstand beträgt 
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vergleichbar zur Titandihydrid-haltigen Dispersion D15-grob-0.33-TiH2 10,2 mΩ*cm2 und ist 
somit 2,2 mΩ*cm2 höher als bei Verwendung der Dispersion D13-grob-0.33-ZnCO3 zur 
Metallisierung. Die Silberausscheidungen sind jedoch ähnlich zum Grenzgefüge zwischen 
Waferoberfläche und der Dispersion D13-grob-0.33-ZnCO3. Die elektrisch isolierende, 
amorphe Grenzschicht ist hingegen bei der Verwendung der Dispersion D12-grob-0.33-Ag2O 
dicker und unregelmäßiger; dies begründet den im Vergleich zur Metallisierung mit 
D13-grob-0.33-ZnCO3 erhöhten spezifischen Kontaktwiderstand. Die Verteilung und Größe 
der Silberausscheidungen in den FESEM-Aufnahmen der Waferoberflächen nach den 
Rückätzungen der Metallisierungen mit den Dispersionen D12-grob-0.33-Ag2O und 
D14-grob-0.33-KMnO4 unterscheiden sich deutlich (Abbildung 57). Bei der Verwendung des 
starken Oxidationsmittels KMnO4, welches sich ab 230 °C unter Sauerstoffabgabe zersetzt (Gl. 
19), sind zahlreiche Ausscheidungen über die gesamte Waferoberfläche und nicht nur punktuell 
wie bei der Verwendung von Ag2O als Additiv vorhanden. Bedingt durch die erhöhte 
Silberlösung während des Einbrandes durch den erhöhten Sauerstoffpartialdruck ist die Glas-
schicht von Kolloiden und Strukturen von entfernten Silberkolloiden durchsetzt. Durch den er-
höhten Silbergehalt wird die Glasviskosität während des Einbrandes abgesenkt und dement-
sprechend ist die amorphe Grenzschicht unregelmäßiger und dicker im Vergleich zu denen bei 
Verwendung anderer additivhaltiger Silberdispersionen. Diese erhöht den spezifischen 
Kontaktwiderstand auf 103 mΩ*cm2. 
Anhand der Rückätzungen der Silbermetallisierung in Abbildung 57 wird ersichtlich, dass die 
Sauerstoff-freisetzenden Additive den Silbertransport gesteigert haben. Die Zersetzung erfolgt 
bei Temperaturen zwischen 200–300 °C. In diesem Bereich erfolgt die Silberlösung unter Oxi-
dation im Glas[29]. Dies zeigt, wenn die Silberlösung gesteigert wird, der konvektive Transport 
in der Glasphase sowie die Silberausscheidungsmenge in der amorphen Grenzschicht zwischen 
Metallisierung und Waferoberfläche gesteigert werden kann. Somit ist die Ag-Lösung im ver-
wendeten Glas von Silber-Glas-Dispersionen höchstwahrscheinlich der geschwindigkeitsbe-
stimmende Schritt während der thermischen Kontaktierung von multikristallinem Silicium. Die 
Kontaktwiderstände der Additiv-haltigen Silber-Glas-Dispersionen mit TiH2, ZnCO3 und Ag2O 
resultieren in seriellen Widerständen, welche unterhalb von 2 Ω*cm2 liegen. Zudem sind die 
zugehörigen Shunt-Widerstände auf Werte > 8000 Ω*cm2 gestiegen. Der Einfluss der beiden 
Widerstände auf den Füllfaktor ist somit als gering einzustufen: FF der Solarzellen mit den 
additiv-haltigen Dispersionen stieg im Vergleich zur additiv-freien durchschnittlich um 2,5 %. 
Diese Kenndaten resultieren in einem Effizienzgewinn von 0,8 % absolut. Die Verwendung von 
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Silber(I)-oxid in der Dispersion D12-grob-0.33-Ag2O resultiert jedoch in einer im Gegensatz 
zu den Dispersionen D13-grob-0.33-ZnCO3 sowie D15-grob-0.33-TiH2 größeren Standardab-
weichung der elektrischen Kenndaten. Die Schwindung des aus Kapitel 4.2.1 verwendeten gro-
ben Silberpulvers beginnt bei 300 °C, währenddessen Silberoxid sich ab 190 °C thermisch ak-
tiviert zersetzt. Der möglicherweise, entstandene Sauerstoff als aktive Spezies kann entweder 
durch das noch nicht verdichtende Mikrogefüge entweichen oder kann durch die Oxidation des 
im Druckträger enthaltenen Polymers reduziert werden; die thermische Zersetzung des Poly-
mers findet ebenfalls im Temperaturbereich 200–300 °C statt. Diese zwei wenig beeinflussba-
ren Möglichkeiten mindern die Reproduzierbarkeit der Kontaktierung von Solarzellen mit Sil-
ber(I)-oxid-haltigen Silber-Glas-Dispersionen und erhöhen die Standardabweichung der 
elektrischen Kenndaten im Gegensatz zu ZnCO3- und TiH2-haltigen Silberdispersionen, bei de-
nen die aktive Spezies entweder im System verbleibt (Gl. 18) oder erst bei höheren Temperatu-
ren gebildet wird (Gl. 17). Derselbe Effekt tritt bei der Verwendung des Kaliumpermanganats 
auf. Der durch die gestiegen Glasschichtdicke zwischen Metallisierung und Waferoberfläche 
erhöhte spezifische Kontaktwiderstand zwischen Leiterzug und Silicium bei der Verwendung 
der Silber-Glas-Dispersion D14-grob-0.33- KMnO4 erhöht den seriellen Widerstand in der So-
larzelle und reduziert somit den Füllfaktor auf < 55 %. Der Shunt-Widerstand ist höher als 
1000 Ω*cm2 und reduziert dadurch den FF nicht. Dies resultiert in Effizienzen kleiner 10 %.  
5.3 Kontaktfläche Silber–Glas während des Einbrandes 
Der Silbertransport hängt neben der Einbrandtemperatur und dem maximalen Silberlösevermö-
gen des Glases außerdem von der Atmosphäre im Mikrogefüge sowie von der Kontaktfläche 
Silber–Glas während des Einbrandes ab. Letzteres kann über die Partikelgrößen des Silbers 
gezielt beeinflusst werden. Kleinere Partikel weisen eine größere Kontaktfläche untereinander 
auf als grobe. Durch die Verringerung der Silberpartikelgröße wird die Kontaktfläche mit dem 
in der Paste vorhandenen Glas erhöht, wodurch die Silberlösung effektiver stattfindet (Abbil-
dung 52). Mit der Partikelgrößenverringerung des Silbers geht zudem ein zu niedrigeren Tem-
peraturen verschobener Schwindungsbeginn einher (Abbildung 53). Dieser kontrolliert den Sil-
berlöseprozess in der Glasphase: Wird ein Silberpulver gewählt, dessen Schwindungsbeginn 
deutlich vor dem des Glases liegt, so kann das Glas während des Einbrandes in der Schicht 
eingeschlossen werden. Dem entgegen steht die höhere Austauschfläche zwischen den beiden 
Phasen und die durch den Silberlöseprozess gesenkte Glasviskosität, welche wiederum den Sil-
bertransport begünstigt.  
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Bei der Betrachtung der Schwindungsverläufe des in der Arbeit verwendeten feinen und groben 
Silberpulvers, fällt auf, dass die maximale Verdichtung in einem ähnlichen Temperaturbereich 
stattfindet. Das bedeutet, dass der Glasfluss während des Einbrandes für beide Silberpulver 
ähnlich lange stattfinden sollte. Bei Betrachtung der Rückätzungen der entsprechenden Sil-
ber-Glas-Dispersionen D3-grob-0.33 und D11-fein-0.33 (Abbildung 54) sind die Waferoberflä-
chen unter den Metallisierungen mit dem groben und dem feinen Pulver ähnlich. Beim Ver-
gleich der Schwindungsverläufe der dazugehörigen Metallisierungen fällt jedoch die unter-
schiedliche Sinterrate auf (Abbildung 53). Die Dispersion mit dem feinem Silberpulver beginnt 
zeitig zu verdichten und dadurch entstehen bei der D11-fein-0.33 zunächst gröbere Partikel, 
welche eine langsamere Schwindungsgeschwindigkeit im höheren Temperaturbereich aufwei-
sen[99]. Dies bedeutet, dass die Kontaktfläche Silber–Glas bei der Dispersion D11-fein-0.33 zu-
nächst verringert wird. Dadurch kann das Glas mit weniger Silber angereichert werden und der 
Silbertransport wird eingeschränkt. Einen Hinweis für die geringe aufgenommene Silbermenge 
ist die konstante Sinterrate, welche durch eine hohe Glasviskosität gehemmt wird und keine 
Beschleunigung durch eine Silber-induzierte Viskositätsabsenkung des Glases stattfindet. Be-
dingt durch die langsame Verdichtung kann das Glas jedoch länger zur Waferoberfläche fließen 
und dort Silberausscheidungen bilden. Die Verdichtung des groben Silberpulvers beginnt spä-
ter; durch die verzögerte Verdichtung bleibt die Silber-Glas-Kontaktfläche groß und die Sil-
beraustauschzeit wurde verlängert. Dadurch wird die Glasviskosität dynamisch verringert (Ver-
gleich Abbildung 79) und die Sinterrate wird bei 495 °C höher, was den Glasfluss kontrolliert 
und reduziert. Währenddessen sind die Silberausscheidungen in der amorphen Grenzschicht 
zwischen Waferoberfläche und Metallisierung durch die Silber-Glas-Dispersion D10-mit-
tel-0.33 kleiner und es sind zudem Kolloide vorhanden. Der Schwindungsbeginn ist vergleich-
bar zum groben Silberpulver, jedoch verdichtet das mittlere Pulver bis 340 °C deutlich schnel-
ler. Das spät verdichtende Glas-NZV-0.33 (Schwindungskurve Abbildung 23) wird, bevor es 
vollständig erweichen kann, im schwindenden Ag partiell eingeschlossen und die Schwindung 
kann nicht beschleunigt werden (Abbildung 53). Der Vergleich von ρk für die unterschiedlichen 
Metallisierungen ist in Abbildung 55 gezeigt. Der spezifische Kontaktwiderstand sinkt zunächst 
mit Verringerung der Silberpartikelgröße in den verwendeten Dispersionen von 11,9 mΩ*cm2 
(D3-grob-0.33) auf 9,0 mΩ*cm2 (D10-mittel-0.33). Bei vergleichbarer Silberkristallitgröße auf 
den Texturerhöhungen sind mehr flächig verteilte Silberkolloide in der amorphen Grenzschicht 
bei der Metallisierung mit der Dispersion D10-mittel-0.33 zu erkennen, welche die Kontaktie-
rung verbessern. Die weitere Verringerung der Silberpartikelgröße vermindert die Kolloidan-
zahl und der Kontaktwiderstand steigt auf 56,1 mΩ*cm2 (D11-fein-0.33). 
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Der serielle Widerstand der Silber-Glas-Dispersion D3-grob-0.33 ist temperaturabhängig und 
durchläuft ein Minimum bei den Einbrandtemperaturen 900–940 °C (Abbildung 56–a). Die 
Verwendung einer zu niedrigen Einbrandtemperatur kann bedingt durch die hohe Glasviskosität 
zu einem verringerten viskosen Fließen des Glases führen und dadurch zu einem verringerten 
konvektiven Silbertransport sowie zu unzureichenden Oberflächenreaktionen auf der Wafer-
oberfläche. Bei einer zu hoch gewählten Einbrandtemperatur wird das Glas aufgrund der Sil-
ber-induzierten Viskositätsverringerung zu niedrig viskos, wodurch die isolierenden Eigen-
schaften der amorphen Grenzschicht den Kontakt und somit den seriellen Widerstand dominie-
ren. Die Verwendung des mittleren Silberpulvers in den Silber-Glas-Dispersionen D10_mit-
tel-0.33 resultiert in einem seriellen Widerstand, welcher bis 940 °C mit steigender Einbrand-
temperatur sinkt: Bedingt durch die zeitige Verdichtung der Dispersion D10-mittel-0.33 wird 
die Silber-Glas-Kontaktfläche zwar vergrößert, aber die, im Vergleich zur Dispersion 
D3-grob-0.33, zeitigere Verdichtung verringert den Glasfluss sowie den konvektiven Silber-
transport durch den Einschluss des Glases im bereits verdichtenden Silber. Mit steigender Ein-
brandtemperatur sinkt die Glasviskosität, was neben der, durch die bei niedrigen Temperaturen 
verdichtende Dispersion, erhöhten Silber-Glas-Kontaktfläche die Silberlösung verstärken 
sollte. Dies beeinflusst die Kontaktierung des Siliciums durch den erhöhten Silberanteil in der 
durch die Verdichtung des Gefüges kontrollierten Glaskonvektion positiv. Bei der Verwendung 
des feinen Silberpulvers in der Silber-Glas-Dispersion D11-fein-0.33 ist der serielle Widerstand 
im Vergleich zu den anderen beiden Silberpulverpartikelgrößen erhöht und temperatursensiti-
ver. Die während des Einbrandes verkleinernde Silber-Glas-Kontaktfläche vermindert die Sil-
berlösung, woraufhin nur eine geringere dynamische Glasviskositätsverringerung auftritt und 
bedingt dadurch der viskose Glasfluss nur mäßig stattfindet. Dies wiederum führt zu einer ver-
ringerten Oberflächenreaktion zwischen Silber-Glas-Dispersion und Waferoberfläche; der seri-
elle Widerstand bleibt erhöht. Eine Erhöhung der Einbrandtemperatur senkt zunächst Rser. 
Durch die langsame Sinterrate bleibt das Gefüge länger offen porös, wodurch der Glasfluss 
länger ungehindert möglich ist und eine Kontaktierung des Siliciums erfolgen kann. Durch eine 
weitere Erhöhung der Temperatur wird das Glas noch niedrig viskoser und die amorphe Grenz-
schichtdicke zwischen Metallisierung und Waferoberfläche wächst, aber der gelöste Silberan-
teil wird, bedingt durch die verringerte Silber-Glas-Kontaktfläche, nicht höher – beides erhöht 
den seriellen Widerstand. Die Shunt-Widerstände liegt für alle drei Silber-Glas-Dispersionen 
unabhängig vom verwendeten Silberpulver oberhalb von 2500 Ω*cm2; aufgrund des hochvis-
kosen und somit im Temperaturbereich wenig reaktiven Glases ist eine Emitterschädigung oder 
gar -durchdringung nicht aufgetreten. Der Füllfaktor spiegelt den Trend von Rser wieder und 
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liegt für D11-fein-0.33 im gesamten Einbrandtemperaturintervall im Bereich unterhalb von 
70 %. Die Metallisierungen mit den Dispersionen D3-grob-0.33 und D10-mittel-0.33 sind hö-
her als 70 %. Verursacht durch die höchsten Shunt-Widerstände werden Effizienzen im Bereich 
von 15,0 % unter Verwendung der Dispersion D10-mittel-0.33 erreicht. 
5.4 Thermische Vorbehandlung zur Silberanreicherung in Gläsern 
Die bisher diskutierten Ergebnisse zeigen, dass der Silbertransport während des Einbrandes mit 
den in Abbildung 81 gezeigten drei Stufen 1 – Silberlösung, 2 – Silbertransport und 3 – Silber-
ausscheidung höchstwahrscheinlich hauptsächlich vom ersten Schritt, der Lösung, abhängt. Die 
Ausscheidung des Silbers unter Reduktion des Silberoxides und die Oxidation des SixNy:H zu 
SiO2 sowie N2 ist energetisch favorisiert, so dass diese Reaktion während des Einbrandes spon-
tan ablaufen kann (∆RG = -331,3 kJ/mol bei 700 °C). Der Silbertransport ist von folgenden Fak-
toren abhängig: der linearen Schwindung der Silberdispersion, der Glasviskosität und dem Sil-
bergehalt im Glas. Die thermische Verdichtung kann durch die Wahl der Komponenten und 
ihrer Eigenschaften (Partikelgröße sowie Additive) gesteuert werden. Der Einfluss der Glasvis-
kosität sowie deren Einfluss auf die lineare Schwindung sind wiederum von der Glaszusam-
mensetzung allgemein und im Speziellen vom Silbergehalt im Glas abhängig. Der Silbergehalt 
ist neben der Glaszusammensetzung zudem von der Geschwindigkeit der Silberlösung während 
des RTP abhängig. Dies wird insbesondere an den Silberdispersionen ohne und mit oxidieren-
den Additiven aus Kapitel 4.2.2 verdeutlicht. Somit werden die Schritte zwei und drei vom 
ersten Schritt begrenzt und die Silberlösung ist der geschwindigkeitsbestimmende Schritt wäh-
rend der thermischen Kontaktierung von multikristallinem Siliciums. Um diese These zu vali-
dieren, ist der Schritt der Silberlösung in dieser Arbeit ex-situ, also vor der Silberdispersions-
herstellung und dem Einbrand der Solarzellen-Metallisierung, erfolgt. Hierfür wurde eine ther-
mische Vorbehandlung zur Silberanreicherung der Gläser aus den Kapiteln 4.1.2 und 4.1.3 vor-
genommen. Die Silberanreicherung erfolgte für die Gläser sowohl mit variiertem Netzwerk-
wandler als auch die mit verschiedenen polyvalenten Ionen aus experimenteller Sicht identisch. 
Damit wird sichergestellt, dass die Silberlösung einzig vom Glas und nicht von geänderten Pro-
zessparametern abhängig ist. 
Die linearen Schwindungen der vorbehandelten Gläser mit Alkaliionen als Netzwerkwandler 
weisen alle einen stufenförmigen Verlauf auf (Abbildung 60). Jede dieser Stufen wird als Sin-
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terblockade bezeichnet. Die Anzahl der Sinterblockaden nimmt dabei mit steigendem Ionenra-
dius des Alkaliions ab. Gläser, welche Alkaliionen als Netzwerkwandler beinhalten, zeigen in 
Abhängigkeit des verwendeten Ions eine unterschiedlich ausgeprägte Kristallisationsneigung, 
welche mit steigendem Ionenradius abnimmt[66,67]. Alle weisen bei Temperaturen im Bereich 
von 700 bis 750 °C einen letzten Sinterbeginn auf, welcher anhand von XRD-Spektren haupt-
sächlich mit dem in jedem der drei Gläser enthaltenen Zn3(BO3)2 korreliert. Zudem können 
weitere kristalline Phasen bestimmt werden, welche den linearen Schwindungsverlauf beein-
flussen. Die lineare Schwindung vom Glas-NW-Ca-ig ist zu niedrigeren Temperaturen verscho-
ben und weist keine Sinterblockaden auf. Dies und die in XRD-Spektren gefundenen Phasen 
deuten darauf hin, dass generell keine beziehungsweise keine für eine Sinterblockade ausrei-
chenden Mengen an kristallinen Phasen vorhanden sind. In den Spektren aller vier Gläser sind 
Silber- oder Silber(I)-oxid-Reflexe vorhanden. Zudem deutet das Absinken der Temperatur des 
initialen Sinterbeginns auf eine Silberaufnahme hin. Die Schwindungsverläufe der vier Silber-
dispersionen D16-grob-Li-ig, D17-grob-Na-ig, D18-grob-Rb-ig sowie D19-grob-Ca-ig haben 
sich trotz der unterschiedlichen linearen Schwindungsverläufe der einzelnen Gläser sowohl in 
Sinterbeginn und -ende als auch in Sinterrate angenähert. Die Querschliffe der Grenzflächen 
zwischen Wafer und Metallisierung in Abhängigkeit des verwendeten Netzwerkwandlers im 
Glas der jeweiligen Silber-Dispersion sind in Abbildung 63 gezeigt und bestätigen die Ergeb-
nisse der Schwindungsmessungen. Die Grenzgefüge der vier Silberdispersionen sind hinsicht-
lich der Glasschichthomogenität, -dicke sowie der Silbermenge in der amorphen Grenzschicht 
vergleichbarer geworden. Für die Dispersionen D16-grob-Li-ig und D19-grob-Ca-ig sind die 
amorphen Grenzschichten dicker, für die Dispersionen D17-grob-Na-ig sowie D18-grob-Rb-ig 
sind die Grenzschichten dünner geworden. Der Schwindungsbeginn von Glas-NW-Li-ig bezie-
hungsweise Glas-NW-Ca-ig ist durch die thermische Vorbehandlung zu niedrigeren Tempera-
turen verschoben, während für die Gläser Glas-NW-Na-ig und Glas-NW-Rb der Schwindungs-
beginn jeweils bei höheren Temperaturen im Vergleich zum unbehandelten Glas liegt. Dies er-
klärt die Schichtdickenänderungen der jeweiligen amorphen Grenzschicht zwischen Wafer und 
Metallisierung im Vergleich zu den Silberdispersionen mit unbehandelten Gläsern. Für alle Glä-
ser ist die laterale Homogenität der Grenzschicht über die Waferoberfläche gleichmäßiger ge-
worden (Abbildung 64). Bedingt durch die kristallinen Phasen in den Gläsern und den daraus 
resultierenden hohen Erweichungstemperaturen wird das viskose Fließen während des Einbran-
des verringert. Der Vergleich der FESEM-Aufnahmen der Wafer-Oberflächen nach der Rück-
ätzung der Silberdispersionen mit Gläsern ohne (Abbildung 37) und mit thermischer Vorbe-
handlung (Abbildung 64) zeigt, dass im Fall der Silber-Glas-Dispersion D16-grob-Li-ig die 
 Thermische Vorbehandlung zur Silberanreicherung in Gläsern 
 - 149 - 
Silberkristallite größer und zahlreicher geworden sind. Zudem ist die Glasschicht prägnanter 
geworden und enthält zusätzlich Kolloide. Bei den Metallisierungen mit deD17-grob-Na bezie-
hungsweise D18-grob-Rb-ig sind die Glasschichten regelmäßiger sowie dünner geworden; bei 
beiden Silberdispersionen ist die Kristallitgröße gesunken aber deren Anzahl gestiegen. Zudem 
sind die Strukturen von geätzten Silberkolloiden sowie Silberkolloide in der Glasschicht selbst 
weniger geworden.  
Die in-situ-Kontaktwiderstandsmessungen der Silberdispersionen mit den thermisch vorbehan-
delten Gläsern (Abbildung 66) zeigen je nach verwendeten Glas einen charakteristischen Ver-
lauf auf. Bei der Dispersion D16-grob-Li-ig fällt der Widerstand ab, durchläuft ein Minimum 
mit schwankendem Widerstand und während der Abkühlung steigt der Widerstand an (Abbil-
dung 66-a). Auffällig ist im Vergleich zur Messung mit der Metallisierung mit der das unbe-
handelte Glas enthaltenen Dispersion D4-grob-Li (Abbildung 39-a) der Wiederanstieg von Rk 
während der Abkühlphase sowie die geringere Widerstandsschwankung von 77 Ω innerhalb 
von 3,4 s im Spitzentemperaturbereich. Bedingt durch die Kristallisationsneigung des ther-
misch vorbehandelten Glas-NW-Li-ig verfestigt sich dieses im Vergleich zum unbehandelten 
Glas-NW-Li bereits bei höheren Temperaturen. Dadurch sinkt die Leitfähigkeit der amorphen 
Phase und bis zum Ausbilden der finalen Silberkonfiguration bleibt Rk erhöht. Der Vergleich 
der spezifischen Kontaktwiderstände der Metallisierungen von unbehandeltem und vorbehan-
deltem Glas (D4-grob-Li und D16-grob-Li-ig) zeigt, dass mit dem Glas-NW-Li ein um den 
Faktor 10 niedrigerer ρk möglich ist. Dies korreliert mit den Silberausscheidungen in den 
FESEM-Aufnahmen der Waferoberfläche nach der selektiven Rückätzung (Abbildung 64-a); 
eine dünne Glasschicht durchsetzt mit vereinzelten Kristalliten sowie bereichsweise mit Kollo-
iden. Der in-situ-Kontaktwiderstandsverlauf der Dispersion D17-grob-Na-ig ist im Vergleich 
zur Dispersion D5-grob-Na nur geringfügig verschieden. Die Reaktionsintensität mit 750 Ω 
innerhalb von 6,1 s ist deutlich geringer geworden und das Minimum beim Erreichen der Spit-
zentemperatur während des Einbrandes ist weniger deutlich ausgeprägt. Dies deutet darauf hin, 
dass weniger Glas an der Grenzfläche vorhanden ist und somit die Oberflächenreaktionen we-
niger intensiv ablaufen. Dies resultiert aus der erhöhten Schwindungstemperatur vom Glas-
NW-Na-ig und korreliert mit der dünneren, gleichmäßigeren amorphen Grenzschicht in den 
FESEM-Aufnahmen (Abbildung 63-b). Während der Abkühlung ist bei beiden Dispersionen 
D5-grob-Na und D17-grob-Na-igein Maximum vorhanden – in diesem Punkt verfestigt sich 
das in der Dispersion enthaltene Glas und der Widerstand steigt; dem entgegen steht der Silber-
ausscheidungsprozess, welcher den Widerstand anschließend wieder verringert. Der spezifische 
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ex-situ-Kontaktwiderstand zwischen Wafer und der Metallisierung unter Verwendung der Dis-
persion D17-grob-Na-ig ist durch die Vorbehandlung des Na2O-Glases um 20 mΩ*cm2 gesun-
ken, was ein Resultat der dünneren amorphen Grenzschicht ist (Vergleich Abbildung 35-b und 
Abbildung 63-b). Beim Vergleich der Rückätzungen der Metallisierung mit D16-grob-Li-ig be-
ziehungsweise D17-grob-Na-ig wird deutlich, dass bei ersterer überwiegend Silberkolloide und 
wenig -kristallite vorhanden sind. Diese verringern den Kontaktwiderstand vergleichbar zur 
Metallisierung mit der Dispersion D17-grob-Na-ig, bei dem die Kontaktausbildung nahezu 
vollständig über Kristallite und vereinzelt über Kolloide erfolgt. 
Der in-situ-Kontaktwiderstandsverlauf der Silberdispersion D18-grob-Rb-ig weist ein Mini-
mum vor der Spitzentemperatur und kurz danach ein Maximum auf. Während der Abkühlung 
steigt der Widerstand tendenziell auf das Ausgangniveau zurück. Das behandelte Glas-
NW-Rb-ig besitzt einen zu hohen Temperaturen verschobenen Sinterbeginn auf Grund der Teil-
kristallinität; diese kontrolliert das viskose Fließens des Glases und verringert somit die Reak-
tionsintensität sowie den konvektiven Silbertransport im Vergleich zum unbehandelten Glas. 
Durch die Verwendung Der Dispersion D18-grob-Rb-ig als Metallisierung ist der spezifische 
Kontaktwiderstand um 20 mΩ*cm2 gestiegen. Beim Vergleich der amorphen Grenzschichten 
(Abbildung 37-c und Abbildung 64-c), wird zwar einerseits die homogenere Glasschicht bei 
der Metallisierung mit der Dispersion D18-grob-Rb-ig deutlich, welche den Kontaktwiderstand 
verringern sollte, aber andererseits fehlen die Strukturen von Kolloiden, welche nur unvollstän-
dig oder nicht von Glas bedeckt waren sowie die Kolloide in der amorphen Grenzschicht selbst. 
Zudem ist die Ausbildung des Kontaktes zwischen Metallisierung und Waferoberfläche nicht 
flächig, sondern räumlich begrenzt auf Areale mit einem Durchmesser von 25–75 µm erfolgt 
(Abbildung 65). Dadurch steigt der Kontaktwiderstand im Vergleich zur eingebrannten Disper-
sion D6-grob-Rb trotz der dünneren Glasschicht und den vorhandenen Silberausscheidungen 
an; der hohe Sinterbeginn und Kristallinität verringern nicht nur den Glasfluss, sondern zudem 
die Silberlöslichkeit und resultieren in einem inhomogenen, konvektiven Silbertransport. Die 
im Vergleich zu den Dispersionen D16-grob-Li-ig beziehungsweise D17-grob-Na-ig fehlenden 
Kolloide in der amorphen Grenzschicht sowie die Inhomogenität der Kontaktfläche erhöhen ρk. 
Der in-situ-Widerstandsverlauf zwischen dem Wafer und der Dispersion D19-grob-Ca-ig zeigt 
starke Schwankungen im Spitzentemperaturbereich. Obwohl der Sinterbeginn des Glases mit 
590 °C in einem hohen Temperaturbereich liegt und somit das viskose Fließen des Glases wäh-
rend des Einbrandes nur begrenzt möglich sein sollte, deutet der Rk-Verlauf auf eine hohe Re-
aktionsintensität mit einer Schwankung von 600 Ω innerhalb von 8 s und somit einen hohen 
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Anteil von Glas oder durch das Glas transportiertes Silber hin. Dem entgegenstehen die FE-
SEM-Aufnahmen der Waferoberfläche nach der selektiven Rückätzung mit HNO3 (Abbildung 
64-d): Die Glasschicht ist homogen und dünn. Die Kristallite auf den Texturerhöhungen des 
Wafers sind im Vergleich zur Dispersion D7-grob-Ca nicht größer geworden oder in der Anzahl 
gestiegen. Die Kolloide in der amorphen Grenzschicht zwischen Waferoberfläche und der ein-
gebrannten Dispersion D19-grob-Ca-ig liegen im Vergleich mit der Dispersion D7-grob-Ca hin-
gegen nicht mehr als Agglomerate, sondern fein verteilt über die Waferoberfläche vor und er-
möglichen eine flächigere Kontaktierung vergleichbar zur Metallisierung mit der Dispersion 
D4-grob-Li. Dies zeigt auch der spezifische Kontaktwiderstand, welcher um 20 mΩ*cm2 durch 
die Verwendung vom Glas-NW-Ca-ig gesunken ist; bedingt durch die geringere Anzahl an Kris-
talliten ist der Kontaktwiderstand, im Vergleich zur Silber-Glas-Dispersion D16-grob-Li-ig, je-
doch höher. Zudem liegt ρk im Bereich der Metallisierung mit der Dispersion D18-grob-Rb-ig. 
Eine Erklärung für die scheinbar hohe Reaktionsintensität könnte die vollflächigere Reaktion 
auf der Waferoberfläche sein woraus ein schwankender Widerstand resultiert. Die während des 
Einbrandes ablaufenden Prozesse sind, neben der Oberflächenreaktion, die Silberlösung sowie 
-ausscheidung. Zudem wirken Silberionen als Netzwerkwandler, welcher die Viskosität verrin-
gert und die Leitfähigkeit erhöht. Durch die Ausscheidung des Silbers steigt die Glasviskosität 
an und die Leitfähigkeit des Glases sinkt. 
Die thermische Vorbehandlung der Gläser aus Kapitel 4.1.2 resultiert für die Gläser mit einwer-
tigen Alkaliionen als Netzwerkwandler in teilkristallisierten Systemen, welche im Vergleich zu 
den unbehandelten Gläsern zu höheren Temperaturen verschobene, lineare Schwindung auf-
weisen. Die Verwendung dieser Gläser resultiert durch das verringerte viskose Fließen während 
des Einbrandes in einer kontrollierten Oberflächenreaktion im Gegensatz zu den unbehandelten 
Gläsern. Für alle Metallisierungen mit den die vorbehandelten Gläser enthaltenen Sil-
ber-las-Dispersionen – außer D18-grob-Rb-ig – kann der spezifische Kontaktwiderstand ver-
ringert werden, wodurch der serielle Widerstand im Vergleich zu den Metallisierungen mit den 
Dispersionen, welche die Gläser ohne thermische Vorbehandlung enthalten, ebenfalls gesenkt 
wird. Für die Dispersionen mit den einwertigen, vorbehandelten Alkaliionen-haltigen Gläsern 
sind die Shunt-Widerstände in einem Widerstandsbereich oberhalb von 1000 Ω*cm2; bedingt 
durch Rser resultiert ein Füllfaktor zwischen 55–60 % und eine Effizienz von bis zu 12 %. Auf-
grund der spezifischen Kontaktwiderstände der Metallisierungen D17-grob-na-ig beziehungs-
weise D18-grob-Rb-ig, welche in einer Größenordnung liegen, sind auch Rser und somit die 
Füllfaktoren vergleichbar zu einander. Für die Silber-Glas-Dispersion D16-grob-Li-ig ist ρk auf 
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11 mΩ*cm2 gesunken und sollte somit Rser sowie FF nur geringfügig negativ beeinflussen, je-
doch ist der serielle Widerstand im gleichen Bereich wie der der Zellen mit der Dispersion 
D18-grob-Rb-ig: Dieser Sachverhalt kann mit der unzureichenden Qualität der Leiterzüge auf 
der Solarzelle erklärt werden (Abbildung 69). Im Gegensatz zur Silber-Glas-Dispersion 
D18-grob-Rb-ig sind die Leiterzüge partiell nicht durchgängig und der Flächenwiderstand ist 
lokal um mehr als das 200-fache erhöht. Nach Gl. 4 setzt sich der der serielle Widerstand neben 
den Widerständen im Silicium sowie den Kontaktwiderständen zwischen Silicium und Metal-
lisierung zudem auch aus dem Widerstand in den Metallisierungsschichten selbst zusammen. 
Durch die lokale Schichtwiderstandserhöhung in der Metallisierung wird der serielle Wider-
stand erhöht und der Füllfaktor sowie die Effizienz sinken auf das Niveau der Metallisierung 
mit der Dispersion D18-grob-Rb-ig. Der Shunt-Widerstand der Metallisierung mit der Sil-
ber-Glas-Dispersion D19-grob-Ca-ig liegt oberhalb von 10.000 Ω*cm2 – zudem sinkt der seri-
elle Widerstand mit steigender Einbrandtemperatur – wodurch Füllfaktoren zwischen 60–72 % 
sowie Effizienzen bis zu 14,5 % erreicht werden. 
Die Gläser mit polyvalenten Ionen aus Kapitel 4.2.3.2 sind ebenfalls zur Silberanreicherung 
thermisch vorbehandelt worden. Dies resultiert für beide Gläser, sowohl Glas-PI-Sb-ig als auch 
Glas-PI-Pb-ig, in einer Verschiebung der linearen Schwindung hin zu höheren Temperaturen. 
Dabei verläuft die lineare Schwindung vom Glas-PI-Sb-ig stufenförmig, wobei die Stufen je-
weils ungefähr 1 % betragen. Die finale Schwindung beginnt erst ab 730 °C. Im Glas konnte 
neben Silber- und Silber(I)-oxid-Reflexen auch kristallines Sb2O3 im XRD-Spektrum nachge-
wiesen werden. Das Antimon(III)-oxid nimmt während des Erhitzens auf Temperaturen über 
500 °C Sauerstoff auf und reagiert zu Sb(III, IV)-oxid. Das Ausdehnen des unbehandelten Glas-
PI-Sb begann ab 500 °C (hier nicht gezeigt aufgrund der nur bedingten Auswertbarkeit) und 
kann mit der Sauerstoffaufnahme sowie -abgabe korreliert werden. Im Bereich um 300 °C so-
wie um 500 °C sind Änderungen in der linearen Schwindung des behandelten Glas-PI-Sb-ig 
erkennbar – die erste Stufe kann ebenfalls aus der Zersetzung des im Glas enthaltenen Sil-
ber(I)-oxides stammen. Die in Tabelle 10 aufgeführten Komponenten mit niedrigen Schmelz- 
oder Zersetzungstemperaturen scheinen die Schwindungskurve nur marginal zu beeinflussen; 
die Sinterung ist bis in den hohen Temperaturbereich gehindert. Die lineare Schwindung ist 
durch die thermische Vorbehandlung vom Glas-PI-Pb-ig zu höheren Temperaturen verschoben. 
Im Glas sind neben Silber und Silberoxid zudem Reflexe für Ag99,5Pb0,5 sowie Li4B2O5 und 
Na3AgO2 im XRD-Spektrum vorhanden; diese können die Schwindungstemperatur erhöhen. 
Zudem initiiert der erhöhte Silbergehalt höchstwahrscheinlich die strukturelle Änderung der 
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Bor-Koordination im Glas hin zu [BO4]--Einheiten, welche strukturverfestigend sind und somit 
die Glasviskosität erhöhen. 
Der Vergleich der FESEM-Aufnahmen der Querschliffe der Grenzflächen zwischen Wafer und 
Metallisierung mit den Silberdispersionen D8-grob-Sb und D20-grob-Sb-ig zeigt in der Dicke 
der amorphen Grenzschicht nur geringe Unterschiede (Abbildung 45-a und Abbildung 72-a): 
Bei beiden Dispersionen ist die Glasschicht dünn und mit Nanokolloiden durchsetzt. Dies geht 
mit den linearen Schwindungen der Silberdispersionen einher (Abbildung 71-b); beide Disper-
sionen weisen einen Schwindungsbeginn auf, welcher bei deutlich höheren Temperaturen liegt 
als der spätere Einbrand der Zellen erfolgt. Zudem ist für beide Proben bei EDX-Messungen 
auf der Waferoberfläche die ARC anhand von Stickstoff-Peaks nachweisbar (Abbildung 48 so-
wie Abbildung 74). Die Waferoberfläche ist bei beiden Metallisierungen, sowohl D8-grob-Sb 
als auch D20-grob-Sb-ig, vergleichbar geblieben (Abbildung 47-a und Abbildung 73-b). Es sind 
neben Silber-Antimon-Ausscheidungen zudem Kolloide in der amorphen Grenzschicht vorhan-
den. Die amorphe Grenzschicht bei der Dispersion D21-grob-Pb-ig ist durch die Vorbehandlung 
hingegen dünner und gleichmäßiger geworden (Abbildung 45-a und Abbildung 72-b). Dies kor-
reliert mit der linearen Schwindung des reinen behandelten Glas-PI-Pb-ig, welche im Vergleich 
zum unbehandelten Glas-PI-Pb zu höheren Temperaturen verschoben ist. Dadurch ist das vis-
kose Fließen des Glases während des Einbrandes gemindert. Zudem sind weniger und kleinere 
Kristallite auf der Waferoberfläche im Querschliff zu erkennen; gleichzeitig ist die Silberkollo-
idzahl gestiegen. Dies wird durch die FESEM-Aufnahmen der Waferoberflächen nach der se-
lektiven Rückätzungen der Metallisierungen D9-grob-Pb und D21-grob-Pb-ig bestätigt (Abbil-
dung 47-b und Abbildung 73-b). Die geringere Silberkristallitdichte kann ebenfalls mit der li-
nearen Schwindung vom Glas-PI-Pb-ig und der zugehörigen Silberdispersion D21-grob-Pb-ig 
(Abbildung 71-b) korreliert werden: Bedingt durch die kürzere Zeitdauer, in der das Glas nied-
rig viskos ist, wird die Oberflächenreaktion aufgrund der geringeren Glaskonvektion kontrol-
liert und es entstehen weniger Ätzgruben im Silicium in denen nachfolgend Silberkristallite 
entstehen würden. 
Der Widerstandsverlauf bei der in-situ-Kontaktwiderstandsmessung zwischen Wafer und der 
Silber-Glas-Dispersion D20-grob-Sb-ig ist durch die thermische Vorbehandlung vom Glas-
PI-Sb-ig nur geringfügig beeinflusst worden: Nach dem Widerstandsabfall bei 550 °C wird ein 
Minimum durchlaufen und anschließend steigt der Widerstand wieder auf den initialen Wert an. 
Im Spitzentemperaturbereich sind geringe Widerstandsschwankungen vorhanden, welche auf 
Diskussion 
- 154 - 
eine geringe Reaktionsintensität hinweisen. Der Verlauf des in-situ-Kontaktwiderstandes kor-
reliert mit der in EDX-Messungen gefundenen Antireflexionsschicht, welche nur unvollständig 
und lokal entfernt wurde, und Rk erhöht. Die Leitfähigkeit im Bereich der Spitzeneinbrandtem-
peratur wird durch die leitfähige Glasschmelze sowie die entstehenden Punktkontakte im Be-
reich der später entstehenden Silberkristallite erzeugt. Im Vergleich ist der Anteil an Silberkris-
talliten gesunken, wodurch der spezifische ex-situ-Kontaktwiderstand im Vergleich zur Metal-
lisierung mit der Dispersion D8-grob-Sb um 140 mΩ*cm2 gestiegen ist. Die in-situ-Kontakt-
widerstandsmessung zwischen Wafer und der Silber-Glas-Dispersion D21-grob-Pb-ig zeigt im 
Vergleich zur Messung der Silberdispersion D9-grob-Pb deutliche Unterschiede auf. Während 
bei D9-grob-Pb sich der Widerstand während der Abkühlung nur kurzzeitig erhöht und an-
schließend wieder abfällt, erreicht Rk bei der Messung der D21-grob-Pb-ig kurzzeitig den initi-
alen Widerstandswert. Dieser Effekt tritt im Bereich der Spitzeneinbrandtemperatur auf und 
zeigt eine erhöhte Reaktionsintensität an, welche ein Zeichen für eine erhöhte Glas- und Silber-
menge auf der Waferoberfläche während des Einbrandes ist[129]. Dem entgegenstehen die 
FESEM-Aufnahmen der Querschliffe der Gefüge zwischen Wafer und Metallisierung 
D21-grob-Pb-ig sowie deren selektive Rückätzung, welche eine geringe Glasschichtdicke bei 
gesunkener Silberausscheidungsmenge im Vergleich zur Silberdispersion D9-grob-Pb zeigen. 
Dieses Mikrogefüge wird durch den spezifischen ex-situ-Kontaktwiderstand bestätigt, welcher 
durch die Verwendung der Dispersion D21-grob-ig um 100 mΩ*cm2 gestiegen ist.  
Die Vorbehandlung der Gläser mit polyvalenten Oxiden resultiert in Gläsern, welche kristalline 
Phasen enthalten. Diese erhöhen den Temperaturbereich der linearen Schwindung beider Gläser 
(Glas-PI-Sb-ig und Glas-PI-Pb-ig) und beeinflussen die Kontaktierung: Für beide Sil-
ber-Glas-Dispersionen D20-grob-Sb-ig und D21-grob-Pb-ig ist der Kontaktwiderstand im Ver-
gleich zu D8-grob-Sb beziehungsweise D9-grob-Pb gestiegen, was auf die verringerte Silber-
menge im Grenzgefüge zurückzuführen ist. Die elektrischen Kenndaten werden negativ durch 
die Vorbehandlung der Gläser mit polyvalenten Ionen im Vergleich zu den unbehandelten Glä-
sern beeinflusst. Bedingt durch die höheren Sintertemperaturen und der dadurch gestiegenen 
Glasviskosität der teilkristallinen Gläser wird sowohl die Silberlöslichkeit als auch der konvek-
tive Silbertransport reduziert. Der durch das geänderte Mikrogefüge gestiegene spezifische 
Kontaktwiderstand resultiert in einem gestiegenen seriellen Widerstand, welcher maßgeblich 
den Füllfaktor beeinflusst. Bedingt dadurch wird mit der Dispersion D20-grob-Sb-ig ein Füll-
faktor von maximal 55 % erreicht, wodurch in Kombination mit dem Shunt-Widerstand, wel-
cher höher als 5000 Ω*cm2 ist, die maximale Effizienz < 10,5 % bleibt. Die Vorbehandlung des 
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PbO-Glases verringerte die amorphe Grenzschichtdicke sowie die Menge an Silberausschei-
dungen im Mikrogefüge zwischen Wafer und Metallisierung mit der Dispersion D21-grob-Pb. 
Aufgrund dessen stieg der Kontaktwiderstand im Vergleich zur Silber-Glas-Dispersion 
D9-grob-Pb, wodurch wiederum der serielle Widerstand der Solarzellen steigt. Zudem sank 
Rshunt, woraufhin der Füllfaktor auf maximal 55 % begrenzt ist; dies entspricht einer Verringe-
rung des FF im Vergleich zur Metallisierung mit D9-grob-Pb um mindestens 2,5 % absolut. 
Die Effizienz beträgt dadurch maximal 10,8 %. 
Je nach Ausgangsglas kann die Verwendung von thermisch vorbehandelten Gläsern – zur Her-
stellung von Silber-Glas-Dispersionen und anschließend zur Metallisierung von Solarzellen – 
in einer Steigerung der elektrischen Kenndaten resultieren. Dies ist abhängig von einer geeig-
neten Glaszusammensetzung. Die Verwendung von Gläsern mit polyvalenten Ionen führt zu 
ambivalenten Ergebnissen: Die Kenndaten von Solarzellen mit einer vorbehandelten PbO-Glas-
haltigen Metallisierung (D21-grob-Pb-ig) verschlechtern sich im Vergleich zu unbehandelten 
PbO-Glas-Silber-Dispersionen (D9-grob-Pb), jedoch kann das Einbrandtemperaturintervall 
verbreitert und somit die Prozesskontrolle in den verwendeten Öfen vereinfacht werden. Die 
Differenzen zwischen maximaler Effizienz sind bei der Silber-Glas-Dispersion mit dem unbe-
handelten Glas von 1,9 % (880 °C und 960 °C) auf 1,1 % (880 °C und 920 °C) unter Verwen-
dung des vorbehandelten Glases gesunken. Die elektrischen Kenndaten der Sb2O3-Glas-halti-
gen Dispersionen (D20-grob-Sb-ig und D8-grob-Sb) verhalten sich ähnlich. Mit Gläsern ohne 
polyvalente Ionen können jedoch Steigerungen im FF um bis zu 17 % absolut und von η bis zu 
3,7 % absolut (Vergleich D7-grob-Ca und D19-grob-Ca-ig; 960 °C) durch die thermische Vor-
behandlung erreicht werden. Zudem sind die Einbrandtemperaturintervalle für die Sil-
ber-Glas-Dispersionen mit den einwertigen Alkalioxiden ebenfalls größer geworden. 
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6. Zusammenfassung und Ausblick 
Silber-Glas-Dispersionen werden in der Herstellung von Solarzellen zur Ausbildung des Vor-
derseitenkontaktes großtechnisch seit vielen Jahren eingesetzt. Nichtsdestotrotz ist der Kon-
taktbildungsmechanismus bis jetzt nicht vollständig verstanden. Die in der Literatur vorgestell-
ten Ergebnisse beziehen sich zur Zeit auf die nicht-systematische, empirische Variation der Zu-
sammensetzung der verwendeten Dispersionen sowie die Mikrostruktur des eingebrannten 
Kontaktes, betrachten jedoch die Transportphänomene des Silbers während des Einbrandes und 
die Korrelation zu den Eigenschaften wie lineare Verdichtung der jeweiligen Silber-Glas-Dis-
persion selten im Detail. 
In dieser Arbeit wurden Lösungs-, Transport- und Ausscheidungsprozesse von silberhaltigen 
Glasschmelzen in Silber-Glas-Dispersionen während der thermischen Kontaktierung von mul-
tikristallinem Silicium untersucht. Hierfür wurden systematisch Änderungen in der Zusammen-
setzung der Gläser sowie der Silber-Glas-Dispersionen verwendet, um Einzeleffekte zu sepa-
rieren. Die Gläser wurden mit Silber zu Modelldispersionen verarbeitet und auf Siliciumwafer 
zu Herstellung von Solarzellen mittels Siebdruck abgeschieden und eingebrannt. Sowohl die 
Einzelkomponenten als auch die hergestellten Dispersionen wurden hinsichtlich ihrer ther-
misch-aktivierten, linearen Schwindung untersucht. Die hergestellten Solarzellen wurden 
elektrisch sowie mittels FESEM in ihrer Mikrostruktur charakterisiert. Es konnten Zusammen-
hänge zwischen diesen Untersuchungen hinsichtlich der 1 – Silberlösung im Glas unter Oxida-
tion, 2 – dem Silbertransport im Glas mittels Diffusion oder Konvektion sowie 3 – der Silber-
ausscheidung unter Reduktion an der Waferoberfläche (Abbildung 81) hergestellt und Einzel-
effekte für den Silbertransport während des Einbrandes von Solarzellen identifiziert werden. 
Die Untersuchungen des Mikrogefüges zwischen dem Leiterzug einer Vorderseitenmetallisie-
rung und dem Silicium der Solarzelle zeigen, dass das eingesetzte Glas bei der Verwendung 
desselben Silberpulvers die Ausbildung des Kontaktes maßgeblich beeinflusst. Hierbei ist die 
Glaschemie und weniger die Glasviskosität des reinen Glases für die Silberlösung und somit 
für die Kontaktausbildung entscheidend. Dies wird anhand der Gläser mit einwertigen Alkali-
ionen und einem zweiwertigem Erdalkaliion Ca2+ deutlich. Das resultierende Kontaktgefüge 
kann über die Dicke und Homogenität der amorphen Grenzschicht sowie über die Menge und 
Art der Silberausscheidungen beschrieben werden. Die Grenzschichtdicke wird durch die Sil-
berlöslichkeit und der daraus resultierenden, dynamischen Glasviskosität beeinflusst: Bei ver-
gleichbarer Viskosität des reinen Glases entsteht bei dem Glas mit der höheren Silberlöslichkeit 
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die dickere amorphe Grenzschicht. Die Kontaktierung kann dabei lokal über Silberkristallite, 
flächig über Kolloide oder über eine Mischung beider erfolgen. Hierbei sind die Silberkolloide 
für das Erreichen eines niedrigen, spezifischen Kontaktwiderstandes (ρk) unabdingbar: Bei ver-
gleichbarer Glasschichtdicke und Silberkristallitmenge/-größe kann ρk durch die Anwesenheit 
von Kolloiden um die Hälfte reduziert werden. Hierbei sollten die Kolloide allerdings flächig, 
fein verteilt und nicht agglomeriert vorliegen, da ansonsten der spezifische Kontaktwiderstand 
wieder ansteigt. Dies zeigt ebenfalls, dass eine flächige Kontaktierung (Silberkolloide) gegen-
über einer punktuellen Kontaktierung (Silberkristallite) vorteilhaft ist. 
Die Abstimmung des thermischen Verdichtungsverhaltens von Silberpulver und Glas kann 
ebenfalls zur Kontrolle der Silber-Glas-Kontaktfläche beziehungsweise des Mikrogefüges ver-
wendet werden. Die Silberlösung im Glas kann durch Erhöhung oder Verringerung der Silber-
pulverpartikelgröße beeinflusst werden, wodurch die Glasviskosität und somit der konvektive 
Silbertransport kontrolliert werden kann. Dadurch und durch das Sinterverhalten des Silberpul-
vers selbst kann der Glasfluss während des Einbrandes und somit das Mikrogefüge des Kon-
taktes beeinflusst werden. Ein bei niedrigen Temperaturen verdichtendes Pulver kann das Glas 
während der Schwindung im Gefüge einschließen. Ein Silberpulver mit einer mittleren Korn-
größenverteilung in Kombination mit dem hier untersuchten, bei hohen Temperaturen erwei-
chenden Glas resultiert in einem niedrigen spezifischen Kontaktwiderstand und einer erhöhten 
Solarzelleneffizienz. Dass der Silberlösevorgang der geschwindigkeitsbestimmende Schritt 
während des Einbrandes von Silber-Glas-Dispersionen zur Kontaktierung von multikristalli-
nem Siliciums ist, kann anhand der Ergebnisse als These aufgestellt werden. 
Die Silberlösung kann neben der chemischen Zusammensetzung der verwendeten Gläser sowie 
der variierten Partikelgrößenverteilung in der Silber-Glas-Dispersion zudem über Additive, 
welche während des Einbrandes reaktive Spezies thermisch-aktiviert freisetzen beeinflusst wer-
den. Die Verwendung von Additiven kann entweder den Sauerstoffpartialdruck erhöhen (Sil-
ber(I)-oxid, Kaliumpermanganat) und dadurch die Silberlösung unterstützen. Alternativ können 
Additive die Zersetzung der Antireflexionsbeschichtung ARC begünstigen (Zinkoxid) und die 
Kontaktierung aufgrund der günstigen Austrittsarbeiten zwischen Metall–Halbleiter unterstüt-
zen oder durch Freisetzung von Wasserstoff (Titandihydrid) die Passivierung von Defekten im 
Silicium im Bereich der Kontaktierung zusätzlich zum von der ARC freigesetzten H2 ermögli-
chen. Es wird anhand der verwendeten Additive verifiziert, dass der Silberlösungsprozess der 
geschwindigkeitsbestimmende Schritt während der thermischen Kontaktierung von multikris-
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tallinem Silicium ist. Mit Additiven, welche im Temperaturbereich der beginnenden Silberlö-
sung Sauerstoff freisetzen, ist eine erhöhte Silberausscheidungsmenge im Grenzgefüge nach-
weisbar. 
Dieser Sachverhalt konnte mittels einem der Silber-Glas-Dispersion-Herstellung vorgelagerten, 
thermischen Behandlungsschritt der Gläser nochmals bestätigt werden. Es konnte gezeigt wer-
den, dass Dispersionen mit thermisch vorbehandelten Gläsern bei geeigneter Zusammenset-
zung einen niedrigeren spezifischen Kontaktwiderstand als die Dispersionen mit den jeweils 
unbehandelten Gläsern zum Silicium aufweisen. Dadurch konnte der serielle Widerstand ge-
senkt und die Effizienz gesteigert werden. Diese Steigerung findet man insbesondere für Gläser, 
welche keine polyvalenten Zwischenoxide mit mehreren möglichen Oxidationsstufen enthal-
ten. Durch die Verwendung von polyvalenten Ionen, welche den Silbertransport bei Verwen-
dung von unbehandelten Gläsern vermindern, kann gezeigt werden, dass mit der versuchten 
Silberanreicherung die Kontaktierung wenig effektiv stattgefunden hat. Beim Einsatz von Glas-
komponenten (PbO), welche bei der Verwendung von unbehandelten Gläsern förderlich für den 
Silberlösevorgang sind, kann der spezifische Kontaktwiderstand mit der hier untersuchten Glas-
zusammensetzung nicht verringert werden. Durch das im Glas befindliche Silber wird die Glas-
viskosität aufgrund der Borsäureanomalie erhöht und somit der Glasfluss sowie die Dicke der 
amorphen Grenzschicht verringert. Dadurch sinkt jedoch ebenfalls die Menge an Silberaus-
scheidungen im Mikrogefüge. 
Die Einflussfaktoren für die Silberlöse- und -transportprozesse während der thermischen 
Kontaktierung von multikristallinem Silicium können wie folgt zusammengefasst werden: Die 
Glaschemie bestimmt die Silberlöslichkeit, welche wiederum die Glasviskosität beeinflusst. 
Die Glasviskosität bestimmt den konvektiven Silbertransport, welcher durch eine angepasste, 
thermisch aktivierte Verdichtung des verwendeten Silberpulvers kontrolliert werden kann. Die 
Kontaktierungsreaktionen auf der Waferoberfläche können durch die Glasmenge und -chemie 
beeinflusst werden. 
Durch die thermische Vorbehandlung der in Silber-Glas-Dispersionen für die Kontaktierung 
von Solarzellen verwendeten Gläser konnte der Silberlösevorgang als geschwindigkeitsbestim-
mender Schritt der Kontaktierung von multikristallinen Silicium zeitlich und räumlich vom 
schnellen Einbrandprofil durch eine vorgelagerte, thermische Behandlung getrennt werden. 
Dieser Schritt kann schon bei für diese Anwendung nicht-optimierten Modellgläser in Effi-
zienzsteigerungen von 3,7 % absolut münden. Damit können PbO-freie Gläser, welche speziell 
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für die Herstellung von Silber-Glas-Dispersionen zur Kontaktierung von Solarzellen entwickelt 
wurden, in ihren Eigenschaften in Zukunft gezielt in ihrem Temperatur-Viskositäts-Verhalten 
für die Kontaktierung weiter optimiert und der Silbergehalt im Glas durch Variation der Bedin-
gungen des Ionentausches gesteuert werden, um das für eine hohe Effizienz der Solarzellen 
benötigte Mikrogefüge einzustellen. In Anbetracht der Umsetzung der RoHS-Verordnung, wel-
che in naher Zukunft auch die PV-Industrie betreffen wird, sind diese Ergebnisse als zukunfts-
trächtig zu erachten und sollten für andere Zellkonzepte als das in dieser Arbeit untersuchte 
weiter verfolgt werden.
Anhang 
VI 
7. Anhang 
a. Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung zu Kapitel 4.1.1 
 
Abbildung 82: Kurzschlussstrom (links) und Leerlaufspannung (rechts Solarzellen in Abhängigkeit von der 
für die Vorderseitenmetallisierung verwendeten Dispersion (schwarz – D1-grob-0.44; rot – D2-grob-0.40; 
grün – D3-grob-0.33) und der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in Zone 4 
b. EDX-Spektren zur Bestimmung der Diffusionskoeffizienten zu Kapitel 4.1.2 
 
Abbildung 83: FESEM-Querschliff der Grenzfläche Glas-NW-Li und dem groben Silber mit Aufnahmeor-
ten (links) der gemessenen, exemplarisch gezeigten EDX-Spektren (rechts) 
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Abbildung 84: FESEM-Querschliff der Grenzfläche Glas-NW-Rb und dem groben Silber mit Aufnahmeor-
ten (links) der gemessenen, exemplarisch gezeigten EDX-Spektren (rechts)  
 
Abbildung 85: FESEM-Querschliff der Grenzfläche Glas-NW-Ca und dem groben Silber mit Aufnahmeor-
ten (links) der gemessenen, exemplarisch gezeigten EDX-Spektren (rechts) 
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c.  Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung zu Kapitel 4.1.2 
 
Abbildung 86: Kurzschlussstrom (links) und Leerlaufspannung (rechts) von Solarzellen in Abhängigkeit 
vom Netzwerkwandler im für die Silberdispersion verwendeten Glas (schwarz – D4-grob-Li, 
rot – D5-grob-Na, grün – D6-grob-Rb sowie blau – D7-grob-Ca) und der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur 
in Zone 4 
d. EDX-Spektren zur Bestimmung der Diffusionskoeffizienten zu Kapitel 4.1.3 
 
Abbildung 87: FESEM-Querschliff der Grenzfläche Glas-PI-Sb und dem groben Silber mit Aufnahmeorten 
(links) der gemessenen, exemplarisch gezeigten EDX-Spektren (rechts) 
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Abbildung 88: FESEM-Querschliff der Grenzfläche Glas-PI-Pb und dem groben Silber mit Aufnahmeorten 
(links) der gemessenen, exemplarisch gezeigten EDX-Spektren (rechts) 
e. Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung zu Kapitel 4.1.3 
 
Abbildung 89: Kurzschlussstrom (links) und Leerlaufspannung (rechts) in Abhängigkeit vom polyvalenten 
Ion im für die Ag-Dispersionen verwendete Glas (schwarz – D4-grob-Li; rot – D8-grob-Sb; grün – D9-grob-
Pb) und der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in Zone 4 
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f. Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung zu Kapitel 4.2.1 
 
Abbildung 90: Kurzschlussstrom (links) und Leerlaufspannung (rechts in Abhängigkeit der KGV des ver-
wendeten Silberpulvers in der Metallisierung (schwarz – D03-grob-0.33; rot – D10-mittel-0.33; grün – D11-
fein-0.33) und der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in Zone 4 
g. Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung zu Kapitel 4.2.2 
 
Abbildung 91: Kurzschlussstrom (links) und Leerlaufspannung (rechts) in Abhängigkeit von anorganischen 
Additiven (schwarz – D3-grob-0.33; rot – D15-grob-0.33-TiH2; grün – D13-grob-0.33-ZnCO3; blau – D12-
grob-0.33-Ag2O; olivgrün – D14-grob-0.33-KMnO4). 
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h. XRD-Spektren der Gläser Glas-NW-Li-ig, Glas-NW-Rb-ig und Glas-NW-Ca-ig zu Kapitel 
4.2.3.1 
 
Abbildung 92: XRD-Spektrum des Glas-NW-Li-ig. Schwarze Linie – aufgenommenes Spektrum; farbige 
Symbole – Reflexlagen der aufgeführten Verbindung nach Literaturdaten 
 
Abbildung 93: XRD-Spektrum des Glas-NW-Rb-ig. Schwarze Linie – aufgenommenes Spektrum; farbige 
Symbole – Reflexlagen der aufgeführten Verbindung nach Literaturdaten 
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Abbildung 94: XRD-Spektrum des Glas-NW-Ca-ig. Schwarze Linie – aufgenommenes Spektrum; farbige 
Symbole – Reflexlagen der aufgeführten Verbindung nach Literaturdaten 
i. Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung zu Kapitel 4.2.3.1 
 
Abbildung 95: Kurzschlussstrom (links) und Leerlaufspannung (rechts) in Abhängigkeit vom Netzwerk-
wandler im für die Silberdispersion verwendeten Glas nach der thermischen Vorbehandlung 
(schwarz – D16-grob-Li-ig; rot – D17-grob-Na-ig; grün – D18-grob-Rb-ig; blau – D19-grob-Ca-ig) und der 
Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in Zone 4 
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j. XRD-Spektren der Gläser Glas-PI-Sb-ig sowie Glas-PI-Pb-ig zu Kapitel 4.2.3.2 
 
Abbildung 96: XRD-Spektrum des Glas-PI-Sb-ig. Schwarze Linie – aufgenommenes Spektrum; farbige 
Symbole – Reflexlagen der aufgeführten Verbindung nach Literaturdaten 
 
Abbildung 97: XRD-Spektrum des Glas-PI-Pb-ig. Schwarze Linie – aufgenommenes Spektrum; farbige 
Symbole – Reflexlagen der aufgeführten Verbindung nach Literaturdaten 
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Anhang 
XIV 
k. Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung zu Kapitel 4.2.3.2 
 
Abbildung 98: Kurzschlussstrom (links) und Leerlaufspannung (rechts in Abhängigkeit des polyvalenten 
Ions im für die Silberdispersionen verwendeten Glas nach der thermischen Vorbehandlung (schwarz – D16-
grob-Li-ig; rot – D20-grob-Sb-ig; grün – D21-grob-Pb-ig) und der Soll-Spitzeneinbrandtemperatur in 
Zone 4 
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